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第 1 章 序論 
 
1.1 鋳鉄とは 
鋳鉄と鋼は C 含有量で区別されており、Fe-C 系状態図に示されているオース
テナイトの最大 C 固溶量約 2mass%を境にして、これ以下が鋼、これ以上が鋳
鉄として分類されている。実用鋳鉄のC含有量は 3~4%と多く、さらにけい素(Si)
が 1~3%程度含有されているので、鋳鉄は Fe-C-Si 系合金として扱われている。
C 含有量が 2%を超えると C は黒鉛として Fe 中に現れる。したがって、鋳鉄は
種々の形状の黒鉛を有した鋼との複合材料と見なされている(1-1)。 
 
1.2 鋳鉄の分類 
鋳鉄の分類についてはいろいろな観点があり、破面、黒鉛および基地組織、
化学成分、用途などで分類する方法がある。破面については、黒鉛の晶出して
いない鋳鉄の破面は白いので「白鋳鉄」、黒鉛の晶出した鋳鉄を「ねずみ鋳鉄」、
白鋳鉄に黒鉛の混在した鋳鉄を「まだら鋳鉄」として分けていた。球状黒鉛鋳
鉄が登場する以前は鋳鉄の大部分が片状黒鉛鋳鉄であったので、ねずみ鋳鉄と
いえば片状黒鉛鋳鉄を指す場合が多い。 
黒鉛組織で分類すると「片状黒鉛鋳鉄」、「球状黒鉛鋳鉄」、「可鍛鋳鉄」、「CV
黒鉛鋳鉄」となり、基地組織で分類すると「フェライト鋳鉄」、「パーライト鋳
鉄」、「オーステナイト鋳鉄」、「ベイナイト鋳鉄」などとなる。鋳鉄の分類をFig.1-1
に示す(1-2)。 
 
1.3 片状黒鉛鋳鉄の用途、生産数の推移 
片状黒鉛鋳鉄は、その特有の性質から産業全体で広く使用されている材料で
ある。その重量は数グラムの小物から 100 トンを超える大物まである。また肉
厚も幅広く変化している。片状黒鉛鋳鉄の諸性質は、その組織と密接に関連し
ているので、鋳造条件、化学組成、凝固速度、固相域での冷却速度などにより
組織を制御して用途に応じた特性を備えるように製造される(1-3)。 
Fig.1-2 に片状黒鉛鋳鉄(FC)と球状黒鉛鋳鉄(FCD)の生産重量の推移を示す。
この図は素形材センターのデータを元に作成した(1-4)。片状黒鉛鋳鉄は球状黒
鉛よりも多く生産されており、その用途は片状、球状黒鉛鋳鉄ともに、自動車
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用がほとんどである。以下に片状黒鉛鋳鉄の特性を生かした用途の一例を示す
(1-5)。 
自動車用 
全生産量の半分以上を占めている。軽量化が求められることから、薄肉で形
状が複雑なものが多い。一般に、機械的性質が優れていることはもちろん、そ
のバラつきが小さいことが重要とされている。部品によっては、機械的性質の
他に耐熱性、耐摩耗性などの特性を要求される場合も多い。 
産業機械器具用 
内燃機関用：シリンダ（ブロック、ヘッド、ライナ）、ピストン、マフラなど
は耐熱性、耐摩耗性が要求される。一方、クランクケースおよびヘッドなどは
耐震性が要求されるので靭性に富んだ材質が必要とされる。 
金属工作・加工機械用 
旋盤、ねじ切り盤、ターニングマシン、中ぐり盤、フライス盤、ボール盤、
プレーナ、研磨盤、圧延機、プレスなどの機械用鋳物の大部分は高負荷荷重を
受けることが多いため、十分な機械的性質を有することが必要である。また、
切削加工を受けることも多いので、切削性のよいことも要求される。その他に、
耐摩耗性に優れ、振動吸収能が大きい、肉厚感度が小さい、内部応力が小さい
などの特性が要求される。 
 
1.4 キュポラ溶解 誘導炉溶解 
鋳鉄の溶解方法としてキュポラを用いた溶解法と電気を熱源とした溶解炉を用
いた溶解法が利用されている。以下にキュポラ溶解と誘導炉溶解の概要を示す。 
 
キュポラ溶解(1-6) 
普通キュポラの構造の概要を Fig.1-3 に示す。キュポラは縦型円筒状の溶解炉
で、底付きの円筒炉体の上部から装入口、羽口、出湯口や出滓口を設け、炉壁
と炉底は耐火物で内張りしている。 
この炉内に材料装入口からコークスと銑鉄、鋼くず、返り材、古銑などの地
金や造滓剤として石灰石を一定の比率で装入し、羽口から空気を送り、コーク
スを燃焼して地金を溶解し、溶湯とスラグを炉底に近い口から流出させるよう
になっている。この際、炉底から羽口上のある高さまではコークスのみ積み込
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み、これを燃焼して上部の地金を溶解する。このコークスをベッドコークス、
初込めコークス、床積みコークスなどと呼ぶ。このコークスは燃焼して消耗す
るので、これを補って溶解を継続するために所定量のコークスを地金と交互に
いく層か装入する。このコークスを追込コークスといい、追込コークスと装入
地金の重量比をコークス比という。すなわち装入した地金はベッドコークスの
燃焼によって発生する高温の燃焼ガスにより予熱、溶解され、溶湯はベッドコ
ークスの間を滴下する間に加熱されて炉底に達し、炉底側面にある出湯口から
排出する。スラグは溶湯と一緒に出湯といに連続的に流出し、そこで溶湯と分
離して排出されるか、あるいは出湯口の少し上部に設けた出滓口から排出する。 
炉体下方には羽口を数個設け、その上方には空気のたまりとなる風箱を設置し、
これを羽口と導管でつなぎ、さらに風箱に送風機からの送風管を連結する。こ
のようにして送風機から送られた空気を羽口から炉内に吹き込む。 
キュポラでは、装入した地金は高温の燃焼ガスと直接接触しながら炉内を降
下し、溶湯になるので、熱交換が連続的に効率良く行われるのが特徴である。 
 
炉内の区分 
キュポラでは、Fig.1-4 に示すように、装入口から出湯口までの区間を①炉内
の地金の状態、②コークスと炉内ガスとの反応、により区分することがある。(1-6、
7) 
① 炉内の地金の状態による区分 
予熱帯：装入口から地金が溶解し始めるまでの区間で、地金はこの間を降下す
るあいだに予熱される。 
溶解帯：ベッドコークスの上部に相当し、地金が溶解する区間をいう。 
過熱帯：溶解帯の下部から羽口面までの区間で、溶湯はベッドコークスの間げ
きを滴下するに従って高温に加熱される。 
湯だまり帯：羽口面から炉底面までの区間で、溶湯及びスラグがこの部分にた
まる。 
② コークスと炉内ガスとの反応による区分 
酸化帯：羽口面からベッドコークスの中間までの範囲で、羽口から送られた空
気中の酸素とコークス中の炭素が反応し、C+O2→CO2 なる酸化反応を起こし、
炉内温度は上方に行くに従い上昇する範囲。 
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還元帯：酸化帯の上部で、酸化帯で生じた CO2ガスの一部が CO2+C→2CO な
る還元反応を起こす範囲。この反応は吸熱反応なので炉内温度は上方に行くに
従い次第に低下する。 
 
誘導炉溶解(1-8) 
電気を熱源とする溶解炉には電気の利用の仕方によって 3 種類に分かれる。1
つは電気抵抗体に電流を流し、抵抗による発熱によって加熱する方式（電気抵
抗炉）、電極間もしくは電極と金属間にアークを発生させ、その熱によって加熱
する方式（アーク炉）、そして誘導加熱を利用し金属を加熱する方式（誘導炉）
である。 
誘導炉が開発されたのは 1885 年イギリスの Ziani de Ferrenti によるものと
されているが、実用化されたのは、1916 年アメリカの J.Wyatt がそれまでのみ
ぞ型炉を改良した Ajax-Wyatt みぞ型低周波誘導炉からで、主として真鍮などの
非鉄合金の溶解炉として用いられた。これに対し、1916 年にアメリカの
Northrop が鉄心の無いるつぼ型の高周波誘導炉を開発し、これが無鉄心のるつ
ぼ型低周波誘導炉の開発へと進み、るつぼ型低周波誘導炉が出現した。このる
つぼ型低周波炉は 1951~1952年頃にヨーロッパで鋳鉄溶解用として注目され始
めた。わが国には、スウェーデンのストックホルムで 1957 年に開催された国際
鋳物会議の報告書にその実情が明らかにされた頃あたりから鋳鉄溶解用の炉と
して、るつぼ型低周波炉が導入され始め、1960 年後半頃から国内に急速に普及
した。また 1980 年近くになり、高周波炉が台頭し始め、最近では新規設置台数
が低周波炉のそれを凌ぐようになった。 
誘導炉溶解では誘導電流の効率が溶解素材の大きさによって異なるとか、溶
解時に溶湯が電磁誘導作用によって撹拌されるとか、主として使用周波数によ
って異なるなど誘導炉特有の作用がある。実操業上も溶湯の性状にも影響して
くるので、これらを誘導炉溶解の特徴として熟知しておく必要がある。 
 
1.5 片状黒鉛鋳鉄の組織 
鋳鉄の組織は溶湯の化学組成、凝固条件や熱処理などによって大きく変化す
る。鋳鉄はほとんどの場合鋳放し状態で使用されるので、凝固組織はきわめて
重要である。鋳鉄の組織は黒鉛組織および基地組織に大別され、鋳鉄の機械的
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性質、物理的・化学的性質はこの両組織の組み合わせに大きく依存している(1-9)。
Fig.1-5 に片状黒鉛鋳鉄の黒鉛組織と基地組織の光学顕微鏡像を示す。 
片状黒鉛は鋳鉄の化学成分、溶解履歴および凝固時の冷却速度などの影響を受
けて、Fig.1-6 に示す A 型から E 型までの形態に分かれる(1-10)。分布 A は無秩
序で均一な分布で、片状黒鉛鋳鉄では最も望ましい分布である。分布 B はバラ
状黒鉛と呼ばれるもの、分布 C は過共晶成分の場合で、粗大な初晶黒鉛が現れ
たもの、分布 D は共晶状黒鉛と呼ばれ、Ti を添加した溶湯や過冷された溶湯に
現れやすい黒鉛であり、分布 E は樹枝状晶間隙黒鉛と呼ばれる黒鉛分布である
(1-11)。 
鋳鉄の基地組織は凝固時の冷却速度および合金元素含有量や熱処理によって
変化する。これはフェライト、パーライト、セメンタイト、オーステナイト、
マルテンサイト、ベイナイトなど種々の組織から構成されており、各種の介在
物も存在する(1-11)。弊社で製造している鋳鉄製品では、基地組織は主にパーラ
イトであり、一部フェライトやステダイトが存在し、介在物として MnS が存在
している。 
フェライト・・・α固溶体と呼ばれる C を極少量含んだαFe で、ねずみ鋳鉄で
は黒鉛周辺に析出することが多く、軟らかく延性に富む。 
セメンタイト・・・Fe3C の鉄炭化物からなる組織をセメンタイトと言いセメン
トのように硬くて脆いところから、脆面体と記す当て字としていた。 
パーライト・・・フェライトとセメンタイトの板状結晶が交互に層状となって
いる断面の形を有する。 
ステダイト・・・P を多く含む鋳鉄では、オーステナイト粒界に Fe3P-Fe3C-Fe
の三元共晶であるステダイトが晶出する。ステダイトは極めて硬く、網目状に
晶出するので、耐摩耗性の向上に効果がある。 
硫化マンガン MnS・・・Mn と S の化合物で、光学顕微鏡下では灰色の小さな
結晶として見える(1-12)。 
 
1.6 鋳鉄の製造工程 
キュポラもしく誘導炉で溶解された溶湯は、鋳込み直前あるいは、鋳込み中
に 0.1％～0.5％程度の少量の金属または合金を添加する。この操作は接種と呼
ばれ、その目的は片状黒鉛鋳鉄やダクタイル鋳鉄の金属組織や機械的性質を改
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善することである(1-13)。接種された溶湯は、造型ラインの砂型に注湯された後、
枠バラシを行い製品の砂落としを行う。良品、不良品の検査後にバリ取りなど
の仕上げを行い、切削加工を行った後出荷される。Fig.1-7 に製造工程の概略図
を示す。 
キュポラ溶解の利点として、キュポラ溶湯は低周波炉溶湯に比べて、引張強
さや硬度が低くなるものの、チルが入りにくく、引けが小さい、流動長が長く
なる傾向がある。これらは Si、Mn、S の影響を強く受けるとされ、キュポラ溶
解の場合は、特に溶融鉄がコークス間を降下する際に適度な S の供給があるこ
とが良いとされている。(1-14)また前炉（保持炉）を設けることで、一時に多量
の溶湯を配分でき、溶湯の均一化を行うことができる。(1-15) 
接種については保持時間の長短によるチル深さの変動を C 系接種剤の添加に
よって防止する。大型鋳物では、Fe-50%Si による二段接種を行う。(1-16) 
ちなみに、(株)マツバラでは、キュポラ溶解にて溶湯を精製し、前炉に溶湯を保
持した後、各注湯ラインへと配湯される。さらに、溶湯処理の方法としては、
炉前で C 系接種を添加し、各ラインで Fe-Si 接種、合金類を添加する二段接種
を採用している。主に小物、薄物を多く製造していることから、キュポラ溶湯
の均質化を図りつつ、製品毎で要求される材質にあった接種を選ぶことができ
る。 
 
1.7 鋳鉄の被削性 
片状黒鉛鋳鉄は、切削粉が黒鉛部分で破断して連続しないので、切削性が良
い材料とされている。切削性に及ぼす影響は、黒鉛の形状よりも黒鉛の量の方
が顕著で、黒鉛量の増加につれて切削性は良好となる。切削性向上の条件とし
ては、①高炭素にして遊離黒鉛を大きく、多量にする。②遊離セメンタイトを
出さない。③遊離フェライトを多くする。などが考えられるが、実際には強度
や耐摩耗性などの面からも考えなければならないので、単純ではない。一方、
切削性を阻害する最大の要因は炭化物のような硬点で、硬点があると工具が早
く損耗するばかりでなく、正確な仕上げができなくなる。(1-17) 
自動車用、産業機械機器用など様々な用途で使用される鋳鉄製品のほとんど
は、鋳造後、切削加工をされた後に使用されるため、その切削加工で使用する
工具の寿命を長くする事はコスト、生産性の観点から見て重要なことである。 
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鋳鉄鋳物の切削加工の良否は、被削性の評価によって行われる。その評価項
目としては、切りくず形態と処理性、切削抵抗と切削動力、工具損耗と工具寿
命、仕上げ面性状と加工精度の四つがあげられる(1-18)。 
 
1.8 本研究の目的 
以上のことより、本研究では以下の項目について明らかにすることを目的とす
る。 
① 鋳鉄の凝固組織はその機械的性質に影響することは明らかである。鋳造シミ
ュレーションにより製品を鋳造する前からその凝固過程、組織を予測するこ
とは、例えば新規製品の立ち上げ時の試作回数を減らす、理想とする材質を
得ることに繋がるなど有用である。 
（1）鋳造シミュレーションを用いる上では、計算に用いる溶湯の初晶温度
や共晶温度、鋳型と溶湯間の熱抵抗値など、実際の凝固過程との差を考慮す
る必要があり、シミュレーションの正確性を得るために、実験結果との突合
せを行い、最も重要な因子を明らかにする。 
（2）最終凝固部で観察される D 型黒鉛の生成過程を組成的過冷の観点から
考察する。 
（3）炉前試験の板チル試験と冷却曲線の測定を併用し、A 型黒鉛組織が得
られる溶湯性状を定量化する。 
② 鋳鉄部品の多くは、切削加工後に使用され、鋳造から加工までが一つの製造
工程である。製造コストの観点から被削性の改善により工具寿命を増大させ
ることは有益である。本研究では、C、Si 濃度の異なる合金に対して、切削
抵抗と工具摩耗を測定することで工具摩耗のメカニズムを明らかにする。ラ
ボサイズのテストピースの切削の際には、切削抵抗を測定し工具摩耗と併せ
て被削性を評価した。 
③ 合金組成を考慮して量産ラインで製造した製品の凝固組織と被削性を関連
付けて評価する。なお、量産ラインで製造された製品の切削試験では、工具
摩耗により被削性を評価した。 
 
1.9 論文の構成 
第 1 章では、前述のように鋳造業界における鋳鉄の分類法、最近 10 年の生産
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状況、溶解方法を紹介した。そして最近特に耐熱性の優れる自動車部品として
多く使用されるFC250相当の片状黒鉛鋳鉄の品質改善において、その凝固組織、
被削性が重要である事を指摘した。 
第 2 章では、大きさの異なる FC250 相当の片状黒鉛鋳鉄鋳物の凝固組織の生
成過程を冷却曲線の実測とシミュレーション結果から考察した。シミュレーシ
ョンにおいて共晶温度に幅を持たせる事が重要であることを明らかにするとと
もに、最終凝固部に観られる D 型黒鉛組織を組成的過冷の観点から考察した。
さらに、炉前試験と冷却曲線の測定を併用し、A 型黒鉛組織の得られる溶湯性
状を定量化した。 
第 3 章では、FC250 相当の片状黒鉛鋳鉄を基合金として，異なる黒鉛形状と
基地組織を持つ片状黒鉛鋳鉄を 5 種類作製し、それらの被削性として切削抵抗
と工具の摩耗幅を測定し、黒鉛、パーライト、フェライトのミクロ組織との関
係について調査した。 
第 4 章では、第 2 章と第 3 章の実験結果を踏まえて、合金組成を考慮して実
ラインで製造した製品の被削性を凝固組織と関連付けて評価した。 
第 5 章で以上の実験結果を総括した。 
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Fig.1-1 Classification map of cast iron(1-2) 
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Fig.1-4 Division in hearth of cupola(1-7)
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Fig.1-6 Classification of graphite in gray cast iron(1-10)
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Fig.1-7 Manufacturing process of gray cast iron
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第 2章 片状黒鉛鋳鉄の凝固組織 
 
2.1鋳造シミュレーションを用いた凝固過程の考察 
2.1.1. 緒言 
片状黒鉛鋳鉄の機械的性質は、その黒鉛組織及び基地組織が関係し、黒鉛組織
は冷却速度および、化学組成に関係しているとされている(2-1~3)。 冷却速度
の小さい鋳物厚肉部で、逆チルや D 型黒鉛など、急冷に起因すると思われる組
織が観察されることが知られている(2-4、5)。川島らは冷却曲線の実測により、
最終凝固部では急冷が起こっている事を確認し、組織観察により、逆チルは観測
できなかったが、D型黒鉛の存在を片状黒鉛鋳鉄中に確認できた。そして、この
組織の生成要因を解明するために、鋳鉄の共晶温度には幅が有ることを考慮し、
共晶温度に幅を設けた冷却曲線のシミュレーションを行った結果、実測と良い
一致が見られた。このことは、最終凝固部の急冷が ɤ-Fe+G+L相にて液相がまだ
存在する共晶反応中に起こっているためと考えられた(2-6) 。 
ところで鋳物表面では、B型黒鉛がしばしば観察されることがある。その生成
要因として、冷却速度が鋳物表面では速いことや、化学組成の影響などが報告さ
れている(2-3)。しかし、鋳物表面の冷却曲線の実測は行われておらず、その生成
要因は明らかではない。 
本項では、まず鋳物表面の黒鉛組織の生成要因を明らかにする事と鋳造シミ
ュレーションで重要な因子を明確にするために、FC250 相当の片状黒鉛鋳鉄で
冷却曲線の測定を鋳物中心部（最終凝固部）1点に加えて、表面に向かって 1～
2点で冷却曲線を測定するとともに、各測定点近傍の組織を光学顕微鏡を用いて
観察し、鋳造シミュレーションと実測した冷却曲線との対応を調べた。さらに、
本手法が大きさの異なる鋳物に対しても適用できるかを調査した結果について
報告する。 
 
2.1.2. 実験方法 
溶湯はキュポラより出湯、その後約 10 分前炉に保持された FC250 相当の溶
湯を前炉から C系接種材 0.05%と共に取鍋に移した後、 Fig.2-1（a）、（b）に示
す、φ30シェルカップまたは、φ50 CO2型にひしゃくで注湯した。以後これら
の鋳型を用いて作製した鋳物をφ30シェルカップ鋳物、φ50CO2型鋳物と称す
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る。鋳物の化学組成を Table 2-1に示す。注湯後の温度データの収集は 0.5秒間
隔で測定し、注湯後 1073K以下になるまで記録した。なお温度測定箇所は、φ
30 シェルカップでは、Fig.2-1(a)に示した P1 と P2 である。P1 では K タイプ
熱電対を石英管で被覆してあるが、P2では熱電対の素線を挿入し測定した。φ
50CO2型では、Fig.2-1(b)に示した P1、P2 と P3 である。こちらは、3 点とも
熱電対を石英管で被覆した。鋳造シミュレーションソフト ADSTEFAN を用い
て湯流れ、凝固計算を行った。冷却曲線の計算は、実測した温度測定箇所に加え
て、石英管による温度への影響がない箇所として、φ30シェルカップでは、Fig.2-
1(a)中の P3、φ50CO2型では、Fig.2-1(b)中の P4～P6も加えて行った。鋳物の
組織観察は、φ30 シェルカップ鋳物では、Fig.2-1(a)の P3 と P4 近傍で、φ
50CO2型鋳物では、Fig.2-1(b)に示す P4～P6近傍で行った。黒鉛組織の観察は
光学顕微鏡を用いた。黒鉛組織の観察後、ナイタールで腐食を行い、同じ場所で
の基地組織の観察も行った。 
 
2.1.3. 実験結果および考察 
Fig.2-2にφ30とφ50各鋳型の冷却曲線と微分曲線を示す。Chenらは(2-7)、
ねずみ鋳鉄の亜共晶組成の溶湯が凝固する際の冷却曲線を測定し、冷却曲線の
変曲点に対して、初晶温度（TAL）、共晶核生成温度（TEN）、共晶過冷温度（TEU）、
共晶再輝温度（TER）、共晶凝固終了温度（TEE）を Table 2-2に示したように
定義しており、本研究では、それに倣って各温度を実測した冷却曲線より求めた。
Fig.2（a）のφ30 シェルカップ鋳物の測定位置 P1 から得られた冷却曲線を黒
実線、P2 から得られた冷却曲線を灰色実線で示す。注湯後 1550K 程まで温度
は上昇後、下降した。P1 と P2 で温度の立ち上がりに差が見られるが、これは
熱電対の被覆の有無による差と考えられる。黒実線の P1 の冷却曲線において、
TEU、TERで約 90sあたりで観られる極小値と 120sに観られる極大値を Chen
らに倣い TEU と TER とした。P1 の冷却曲線の微分曲線を黒破線で示したが、
約 30s と 50s と 190s でみられる 1 つの極大値と 2 つの極小値に対応する温度
を TAL、TEN、TEEとした。TALが見られる 33.5sでの冷却速度は P1で 0.3K/s
であった。P2 では TAL が見られないので、P1 と同じ 33.5s でのそれを求める
と 1.3K/s であった。TAL から TEN までの平均の冷却速度を求めると、P1 で
0.7K/s、P2で 1.1K/sであったことから、いずれの場合でも表面部の P2の方が、
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中心部のP1よりも冷却速度が速い結果となった。また凝固終了温度である TEE
での冷却速度は、P1 は 2.9K/s、P2 は 1.8K/s であり P2 の方が遅かった。特に
180sあたりからの冷却速度の変化が P1では、P2に比べて非常に大きいことが
明らかである。Fig.2-2(b)のφ50CO2型鋳物でも、P1の冷却曲線より TAL等を
求めた。TALが見られる 56.5sでの冷却速度は P1で 0.2K/s、P2で 0.4K/s、P3
で 1.0K/s であった。TAL から TEN までの平均の冷却速度は、P1 で 0.6K/s、
P2 で 0.7K/s、P3 で 0.8K/s であり表面部の P3 の方が、中心部 P1 よりも冷却
速度が速い結果となった。TEEでの冷却速度は P1で 3.4K/s、P2で 1.8K/s、P3
で 1.1K/sであった。この冷却速度の場所による変化の傾向は、Fig.2-2(a)のφ30
シェルカップ鋳物と同様であり、本実験で測定した冷却曲線の場所依存性が明
瞭となった。 
Fig.2-3(a)にφ30シェルカップ鋳物の P1、P2の冷却曲線の実測値を実線で示
し、P1、P2 での冷却曲線のシミュレーション結果を破線で示す。Table 2-3 に
シミュレーションに用いた鋳鉄、鋳型および石英管の物性値、Table 2-4に温度
-固相率の設定値を示す。Fe-C-Si 3 元系の切断状態図を見ると(2-8)、共晶温度
には幅があることから、前述の著者らの以前の報告(2-6)では、本実験と類似の
φ30 シェルカップ鋳物の冷却曲線のシミュレーションを行う上で、共晶凝固最
終部付近の冷却曲線の一致性を良くするために、TERより 10K程の幅を設ける
ことで、実測値との良い一致が見られた。このことから、共晶温度には幅があり、
その温度幅を通過する際に急冷が起こることで、最終凝固部に急冷組織が見ら
れるということを明らかにした。今回のシミュレーションで与えた共晶温度の
幅は、多元系の共晶反応により更に共晶温度幅が広がる事を考慮して 20K とし
た。また、前報同様に、シミュレーションにおいて過冷再現の有無が最終凝固部
の急冷部の計算結果に及ぼす影響は無いと考え、今回も過冷の考慮はしなかっ
た。シミュレーションで得られた Fig.2-3(a)中の P1の冷却曲線を見ると、今回
も共晶温度に幅を持たせたことで、実測の冷却曲線との一致性が良かった。特に
P1では TEEでの急冷がみられたが P2では見られなかった。さらに、実測結果
の Fig.2-2(a)では、中心部である P1 では TAL が見られたのに対して、表面部
の P2では見られなかった。また、TERの値も P1に比べ P2では低かったこと
から、シミュレーション上でも場所による冷却速度の違いを確認できたと考え
られる。Fig.2-3(b)には、後述の組織観察を行った箇所での P3 と P4 の結果を
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P1 と P2 の結果と合わせて示す。中心部に近い P3 では，TAL が見られ，TEE
付近で急冷が見られた。P4では、P2同様に TALは見られなかった。石英管の
物性値を考慮した P1の曲線が P3とほぼ一致したことから、冷却曲線のシミュ
レーションに対する石英管の影響は排除できたと考えられる。また、P1と P3、
P2 と P4 はそれぞれほぼ一致していることから、温度測定箇所での冷却曲線と
組織観察を行った箇所での冷却曲線との差は少ないと考えられる。 
Fig.2-4(a)にφ50CO2型鋳物の P1、P2、P3における冷却曲線の実測値と、そ
の測定点のシミュレーション結果を破線で示す。表面部の P3 に向かうにつれ、
実測とシミュレーションとの差異が大きくなっているものの、まずまずの一致
性が見られる。φ30シェルカップ鋳物と同様に、中心部の P1では TEEでの急
冷が見られたが表面部 P3では見られなかった。さらに、P1では TALが見られ
たが、P3 では見られなかった。Fig.2-4(b)に P4、P5、P6 における冷却曲線を
示す。P4 の冷却曲線では、共晶凝固最終部付近で急冷が見られた。P5、P6 で
は、それぞれ、P2、P3とほぼ同様の冷却曲線を示し、大きな差はなかったこと
から、温度測定箇所と組織観察を行った箇所での冷却曲線には大きな差異はな
いと考えられる。 
Fig.2-5 にφ30 シェルカップ鋳物の各温度測定点近傍の組織を示す。Fig.2-
5(a)の中心部 P3では、A型黒鉛と D型黒鉛が観察されたのに対して、Fig.2-5(b)
の表面部 P4では A型とともに、B型黒鉛が観察された。基地組織を観察した結
果、Fig.2-5(c)の P3 では、D 型黒鉛の周りが一部フェライトであったが、ほぼ
パーライト組織であった。Fig.2-5(d)の P4では B型黒鉛のまわりの基地がフェ
ライトであるという特徴が見られた(2-9)。Fig.6 にφ50CO2型鋳物の各温度測定
点近傍の組織を示す。Fig.2-6(a)の中心部 P4 では、φ30 シェルカップ同様に、
A型黒鉛と D型黒鉛が観察され、Fig.2-6(b)の表面部 P6では B型黒鉛が観察さ
れた。Fig.2-6(c)と(d)の基地組織では P4 でパーライト、P6 では B 型黒鉛周辺
にフェライトが観察された。中心部の逆チルや D 型黒鉛といった組織は、前報
に基づけば、ɤ-Fe+G+L3 相が共存する TEE 付近の急冷が原因であると考えら
れる。一方で、Fig.2-5、Fig.2-6の表面部の組織で B型黒鉛が観察された理由と
して、Fig.2-2 の TAL 付近の冷却速度に観られたように、φ30 シェルカップ鋳
物では中心部 P1 よりも表面部 P2 で、φ50CO2鋳物でも中心部 P1 よりも表面
部 P3で冷却速度が速かったという測定結果から、表面部の急冷に強く起因して
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いると考えられた。 
 
2.1.4. 結言 
FC250 相当のねずみ鋳鉄でφ30 シェルカップ鋳物とφ50CO2型鋳物を作製し、
その際の冷却曲線の測定と各部位の組織観察ならびに冷却曲線のシミュレーシ
ョンを行い以下の結果を得た。 
1) 冷却曲線の変曲点に対して、初晶温度（TAL）、共晶核生成温度（TEN）、共
晶過冷温度（TEU）、共晶再輝温度（TER）、共晶凝固終了温度（TEE）を求
めることができた。 
2) 両鋳物において、TAL での冷却速度は、表面部の方が中心部より速かった。
逆に TEEでの冷却速度は、中心部の方が表面部よりも速かった。 
3) 両鋳物の冷却曲線のシミュレーションは、鋳物表面に向かうにつれ、実測と
シミュレーションとの差異が出たが、おおよその一致が見られた。また、TER
に温度幅を持たせることで、共晶凝固最終部付近の冷却曲線の一致が良くな
った。 
4) いずれの鋳物においても、ミクロ組織観察の結果より、中心部の最終凝固部
と考えられる領域では A＋D型黒鉛の組織が、鋳物表面付近では B型黒鉛が
観察された。このことから、表面部の冷却曲線の TALでの急冷が、B型黒鉛
の生成要因であると考えられた。 
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C Si Mn P S Mg Cu Al Ti Sn Fe
φ30 shell 3.25 1.96 0.634 0.053 0.077 <0.001 0.121 0.006 0.020 0.015 Bal.
φ50 Co2 3.19 1.91 0.642 0.051 0.078 <0.001 0.127 0.005 0.017 0.018 Bal.
Table2-1 Chemical composition. 
Table2-2 Various point of cooling curves.
Symbol Nomenclature Physical Meaning
TAL Temperature of liquidus
arrest
The temperature at which primary austenite
precipitates in hypoeutectic irons.
TEN Temperature of eutectic 
nucleation
The temperature at which initial eutectic nucleation 
occurs and eutectic solidification starts.
TEU Temperature of eutectic 
undercooling
The lowest temperature at which the molten iron is 
undercooled prior to the beginning of bulk eutectic 
growth.
TER Temperature of eutectic 
recalescence
The maximum temperature on the eutectic arrest 
resulting from the recalescence which is due to the 
latent heat of solidification of the eutectic.
TEE Temperature of end of 
eutectic solidification
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Table2-4 Temperature and solid fraction
TAL TER TEE
Temp., K 1463 1421 1401
Solid fraction 0 0.3 1
Temp., K 1476 1415 1395
Solid fraction 0 0.35 1
φ30 shell cup
φ50 CO2 mold
Table2-3 Physical property.
φ30 shell cup φ50 CO2 mold
material FC250
Resin Coated Sand 
mold
Silica 
Grass FC250
Sand mold 
(CO2)
Silica 
Grass
Density (g/cm3) 7.0 1.7 2.21 7.0 1.5 2
Thermal conductivity (cal/cm・s・
deg) 0.05 0.0015 0.0032 0.05 0.0025 0.0032
Specific heat (cal/g・deg) 0.17 0.2 0.17 0.17 0.25 0.17
Latent heat (cal/g) 52 ― ― 76 ― ―
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(a)
(b)
Fig.2-1 Casting molds,(a)φ30 shell cup,(b)φ50CO2 mold.
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Fig.2-2 Cooling curves (a)φ30 shell cup,(b)φ50CO2 mold.
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Fig.2-3 Simulation result of cooling curves in φ30 shell cup
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Fig.2-4 Simulation result of cooling curves in φ50 CO2 mold
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Fig.2-5 Microstructure of φ30 shell cup castings,
(a) P1,(b)P2,(c)Matrix at P1,(d)Matrix at P2.
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Fig.2-6 Microstructure of φ50 CO2 castings,
(a) P1,(b)P2,(c)Matrix at P1,(d)Matrix at P2.
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2.2 D型黒鉛の形成と組成的過冷の関係 
2.2.1. 緒言 
 片状黒鉛鋳鉄は比較的安価でありながら、優れた諸特性を有している(2-10)。
このため、基盤材料のひとつとして、従来から多量に生産されている(2-11)。片
状黒鉛鋳鉄の機械的性質は黒鉛形状と基地組織の影響を受けることが知られて
いる(2-1～3)。これらのうち、黒鉛形状は凝固時に決定される。このため、黒鉛
形状の決定要因に関する研究(2-12)及びその計測技術(2-13)は重要である。黒鉛
形状の決定要因に関して、これまでに核生成と成長の影響が報告されている。核
生成に関しては、核数が少ない場合に D 型黒鉛が形成されやすいことが知られ
ている。これに関して、例えば A 型黒鉛が生成する溶湯を高温で保持すると、
共晶セル数(核数)が 1～10 個/mm2程度から 0.1～1 個/mm2程度に減少して、D
型黒鉛に変化することが報告された(2-12)。また、Lux(2-14)は核物質を形成し
ていると考えられる Sの量を 20ppm以下に低減させると、D型黒鉛が形成され
やすいことを報告した。菊地(2-15)、(2-16)は真空溶解を行うことにより核物質
を形成していると考えられる酸化物の量を減少させると、D 型黒鉛が形成され
やすいことを報告した。本間(2-17)も酸素量を減少させると、D型黒鉛が形成さ
れやすいことを報告した。あるいは、溶存酸素量が減少した場合にも、D型黒鉛
が形成されやすいことが報告された(2-18、2-19)。これらのため、鋳造現場では、
良い原材料を上手く溶解し、適度な接種を施した後、適正な温度と時間内(2-1)
に鋳造を行う対策により、A型黒鉛になりやすい溶湯を溶製している。 
 他方、A型黒鉛が生じる程度に核数が多い溶湯を溶製しても、表面の角部や薄
肉部において D 型黒鉛が形成される場合がある(2-15)。これは成長の問題と考
えられる。すなわち、表面の角部や薄肉部における熱的過冷により成長速度が上
昇したことから、相間隔の狭い D 型黒鉛が形成されたものと理解できる。この
ため、例えば近藤ら(2-20)は金型に鋳造を行うと、鋳物全体に D型黒鉛が形成さ
れることを報告した。あるいは、強制的に熱的過冷を生じさせるチル試験片にお
いて、チル部の隣接部に D 型黒鉛が形成されやすいことは経験的に知られてい
る。 
一方、熱的過冷が大きい表面部ではなく、比較的熱的過冷が小さいと考えられ
る中心部において、D型黒鉛が形成される場合がある。この現象はこれまでに知
られておらず、川島ら(2-6)により初めて報告されたものである。この場合、A型
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黒鉛と D 型黒鉛が混在しやすいことから、機械的性質が低下しやすいとされて
いる(2-1)。そこで川島らは、この現象を解釈するために表面部と内部の冷却曲
線を調査した。その結果、共晶凝固の終期に共晶温度範囲(2-10)、(2-8)を降下す
る冷却速度は、表面部よりも内部の方が大きいことを明らかにした。冷却速度 R
は温度勾配 G と共晶固液界面の移動速度 V の積(R=GV)である。一般に、温度
勾配 G は凝固の進行にともなって小さくなりやすいことが経験的に知られてい
る。それにも関わらず、冷却速度 R が大きくなったということは、共晶固液界
面の移動速度 V(以下、単に Vと略す)が大きくなったものと考えられる。この結
果、共晶黒鉛相の間隔が狭いD型黒鉛(2-4)、(2-5)が形成されたものと考察した。
そこで本項では、この現象を共晶セルの成長時に生じる組成的過冷(2-21)により
説明することを試みた。 
 
2.2.2. 実験方法 
キュポラで溶解した溶湯を前炉で受湯し、1510℃で 12 分間の安定化を行っ
た。その後、400kgの溶湯を、市販の C系接種材 0.05%と共に取鍋に移湯した。
取鍋内の溶湯の表面に生成した滓を除去した。1490℃の溶湯 0.8kg をひしゃく
ですくい取り、1390℃から室温の化学成分の分析用鋳型と、Fig. 2-1(a)に示す室
温のシェルカップに注湯した。このカップには Backerudら(2-22)の手法と同様
に、内壁(鋳物の表面部)と中心部に熱電対を設置した。これらの 2 箇所(鋳物の
表面部と中心部)の温度データを 0.5 秒間隔で記録した。記録された温度データ
から冷却曲線を作製し、Chen ら(2-7)にならって微分曲線から変曲点を定めた。
いずれの冷却曲線についても、便宜上、最初の変局点を初晶温度 TALと呼ぶこ
とにする。また、共晶の最低温度と再輝最高温度を、それぞれ TEU 及び TER
と呼ぶことにする。本研究では TEUにおいて核生成が生じたものと考えた。ま
た、2箇所(鋳物の表面部と中心部、距離は 15mm)の温度差を温度勾配と定義し
た。ミクロ組織は 2 箇所の測温位置の近傍(図中に w と c と明記した位置)に加
え、それらの中間部も観察した。共晶黒鉛相の間隔λを求めた。 
供試材の化学成分を発光分光分析法により求めたところ、Table 2-1に示すよ
うに一般的な FC250相当の組成であった。この化学組成から分配係数に基づく
回帰式(2-23)、(2-24)により安定系共晶温度 TEgと準安定系共晶温度 TEcを算出
したところ、TEg=1154℃，TEc=1117℃であった。従来の研究 2-25)により、供試
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溶湯の共晶温度が TEgに近ければ A 型黒鉛が多く、逆に、TEcに近ければ D 型
黒鉛が多いことが報告されている。 
 
2.2.3. 実験結果 
 表面部(以下、Backerud らの報告(2-22)にならって w(wall)部と呼ぶことにす
る)のミクロ組織の観察結果を Fig. 2-7に示した。また、Table 2-5には黒鉛相間
隔、黒鉛形状の測定結果をまとめて記載した。w部において、共晶セルの多くは
初晶γ相の柱状デンドライトの間隙部で観察される傾向があった。このため、近
年にモデル(2-26~28)が報告されているように、主に 2次枝の先端部で比較的多
くの共晶セルが生成したのかも知れない。黒鉛形状は B 型(2-9)であった。大城
ら(2-29)によると、B 型黒鉛は内層と外層に区別できるとされている。そこで、
内層と思われる領域をFig. 2-7に実線の円で示した。内層の黒鉛相間隔λは 10.8
μm と比較的狭く、これだけを見れば D 型黒鉛である。これは、鋳型が室温で
あることから比較的大きな過冷が生じ、V が速くなったためと考えられる。他
方、外層と思われる領域を Fig. 2-7に破線で示した。外層の黒鉛相間隔λは 16.6
μm と広く、これだけを見れば A 型黒鉛であろう。おそらく、内層(D 型黒鉛)
の形成による凝固潜熱の放出により溶湯温度の上昇、あるいは、砂型温度の上昇
により、過冷は小さくなったものと推察される。これらのため、外層の凝固時に
Vが遅くなり、A型黒鉛を呈したものと考えられる。複数のミクロ組織像による
と、内層の平均の半径は 100μm程度で、外層の厚さは 70μm程度と見積もら
れた。大城ら(2-29)によると、過冷が大きいほど内層の割合が増加するとされて
いる。このため、さらに過冷が大きければ、B 型黒鉛ではなく D 型黒鉛と認識
された可能性がある。あるいは逆に、過冷が小さければ、B型黒鉛ではなく A型
黒鉛と認識された可能性があろう。 
 w 部と c 部の中間部(以下、r/2 部と呼ぶ)のミクロ組織の観察結果を Fig. 2-8
に示す。黒鉛の相間隔λは 24.9μmと広く、黒鉛形状は A型と認識された。 
 一方、c部のミクロ組織の観察結果を Fig. 2-9に示す。図中に丸印で示したよ
うに、複数の A型黒鉛が観察された。他方、D型黒鉛は A型黒鉛の周囲に形成
されていた。おそらく、w部の場合とは逆に、内層が A型黒鉛で、外層は D型
黒鉛を呈しているのであろう。ただし、焼き入れが行われていないことから、共
晶セル境界(外層)の識別は困難である。また、D型黒鉛の領域において、やや黒
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鉛相間隔の広い共晶セルが散見された。Fig. 2-10はそのひとつを拡大して観察
したものである。すると、初晶γ相のデンドライトの 2次枝の先端部に、矢印で
明記したように共晶γ相の微小な突起が観察された。微小な突起の形態は、本供
試材と同じノンファセット/ファセット合金である亜共晶 Al-Si 合金において報
告されたもの(2-30)、(2-31)と酷似している。また、微小な突起の先端部には、
多面体と考えられる比較的粗大な黒鉛相が存在した。この比較的粗大な黒鉛相
は共晶セルのほぼ中心部に位置していた。 
 w部及び c部の熱分析の結果を Fig. 2-11に示す。w部の初晶温度は不明確で
あった。他方、c部の初晶温度は 1190℃であった。TEUは、w部が 1119℃で c
部は 1141℃であった。TER は、w 部が 1132℃と低いのに対し、c 部は 1148℃
と高い値を示した。TER について、実験方法の項で算出した安定系の共晶温度
TEg=1154℃からの過冷度(ΔT =TEg - TER)を求めると、w部がΔT=22℃と大き
いのに対し、c部はΔT=6℃と小さかった。このことから、w部における B型黒
鉛の内層は、比較的大きな熱的過冷(ΔT=22℃)が生じたため、黒鉛相間隔が 10.8
μm と比較的狭い D 型黒鉛(B 型黒鉛の内層)が形成されたものと考えられる。
おそらく熱的過冷の増加により、臨界核半径 r*が小さくなったことから、生成
核数が増加したのであろう(2-32)。温度勾配は、w部が共晶凝固し始めたと考え
られる TEU 時(注湯開始から 72s 後)に 28℃/15mm であった。これに対して、
c 部が共晶凝固したと考えられる TEU 時(注湯開始から 87s 後)の温度勾配は
16℃/15mmと小さくなった。 
 
2.2.4. 考察 
本実験では、シェルカップに鋳造した片状黒鉛鋳鉄鋳物のミクロ組織を観察
した。その結果、r/2 部に A型黒鉛だけが形成されているにも関わらず、最終凝
固部と考えられる c 部には、A 型黒鉛の周囲に D 型黒鉛が形成されていた。こ
れまでに、この現象は報告されていない。しかしながら、類似の現象として逆チ
ル(2-33)、(2-34)が知られている。逆チルの主な要因を従来の知見から考えると、
c 部へのチル化元素の偏析(2-35~37)が懸念されるであろう。しかしながら、分
析結果(2-38)によると、そのようなマクロ偏析の傾向は一般に見られないようで
ある。そこで、本研究の c部において A型黒鉛の周囲と考えられる場所に D型
黒鉛が形成された現象のひとつの解釈として、c 部に組成的過冷 2-21)が生じた
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ことにより、D 型黒鉛(過冷黒鉛)が形成された可能性についての検討を試みた。
なお、以下の説明を簡単にするため、片状黒鉛鋳鉄を亜共晶 Fe-C 2元合金とし
て取り扱った。 
 一般に、初晶γ相などのノンファセットの単相に組成的過冷が生じると、その
形態がセル状からデンドライト状に変化することが知られている。しかしなが
ら、共晶凝固における組成的過冷の影響はあまり知られていないようである。そ
こで、初晶凝固との違いに留意しながら、共晶凝固における組成的過冷について
述べることにする。 
単相の初晶γ相が凝固する場合には、排出された溶質の挙動だけを考えれば
良い。これに対して協同成長(Co-operative Growth)する場合には、共晶γ相か
ら排出された溶質と、共晶黒鉛相から排出された溶媒の両者の挙動を考えなけ
ればならない。また、通常は共晶γ相と共晶黒鉛相が隣接して協同成長すること
から、共晶の固液界面における溶質と溶媒の挙動は、相互拡散が支配的とされて
いる(2-39)。このため、固液界面前方の溶質の濃度勾配は、周期的な拡散場を呈
するものと説明されている(2-39)。 
ただし、このように周期的な拡散場を呈することができるのは、過冷が比較的
小さい場合と考えられる。すなわち、Fig. 2-12の模式図中に(A)と明記した線分
の範囲が該当するものと思われる。これは，Vが比較的遅いことから、固液界面
の前方において溶質と溶媒の相互拡散が可能な範囲と考えられる。このため、図
中に便宜上 Vc と明記した臨界の速度までは、A 型黒鉛が形成されるであろう。
しかしながら、Vが Vc以上に速くなると、D型黒鉛を形成するようになること
が知られている(Fig. 2-12の(D))( 2-40)、(2-41)。この場合、協同成長する両相の
うち、おそらくファセット凝固する黒鉛相の固液界面に溶質が堆積しているも
のと考えられる。すなわち、キネティックス(kinetics)による過冷が生じている
ものと推察される。このため、界面温度が低下するとともに、Fig. 2-12中に破
線で示したように、(A)の線分を延長した黒鉛相間隔λに比較して、(D)の黒鉛相
間隔λは狭くなるものと考えられる。本項ではこの場合のように、ファセット相
をともなう共晶の固液界面の前方に、溶質が堆積しながら成長する現象を前提
としている。 
シェルカップに溶湯が注湯され、初晶γ相が晶出を終えた時、残留液相は共晶
組成であろう。以下、r/2部および c部を問わず、共晶組成の残留液相が共晶凝
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固を行う際の挙動について議論する。この時、デンドライト状の初晶γ相以外の
領域に、残留液相が存在している状態であろう。ここで、Fig. 2-10 に示した c
部のミクロ組織の観察結果によると、初晶γ相のデンドライトの表面部に、矢印
で示したような微小な突起が認められている。これは共晶凝固の初期段階とし
て、初晶γ相から優先的に成長した分離共晶γ相(2-31)、(2-32)と認識できる。
これにより、残留液相は共晶組成から濃化したであろう。また、その微小な突起
部の周辺において、多面体と考えられる比較的粗大な黒鉛相が観察されている。
これは、主に接種により核生成した分離共晶黒鉛相(2-31)、(2-32)と推察される。
よって、初晶γ相の柱状デンドライトの枝を包み込むように、比較的粗大な黒鉛
相から放射状に共晶セルが成長したものと捉えることができる。その成長する
共晶セルの固液界面の前方には、前述したように溶質が堆積するものと考えら
れる。Fig. 2-13は、この状況を模式的に示したものである。速度 Vで Z方向に
成長する共晶セルの固液界面(Z=0)の前方に、溶質が堆積する定常凝固のモデル
である。 
固液界面の前方の溶質濃度は、初期濃度 C0からΔCだけ上昇している。この
ΔC は固液界面に堆積した溶質量に相当する。また、Z 方向の溶質濃度の分布
は、Fig. 2-14 (2-42)(a)における曲線 CLで示される。この溶質濃度の分布曲線
CLを指数関数で示すと(1)式となる。 
 CL = C0 +ΔC exp (-V Z /D)        ・・・(1) 
ここで、CLは共晶セルの固液界面から任意の距離における溶質濃度、C0は初期
濃度、ΔCは濃化量、Vは共晶固液界面の移動速度、Dは拡散速度、そして Zは
共晶セルの固液界面からの距離である。 
 次に、固液界面の前方の液相線温度の分布を考える。前述したように、固液界
面の前方には溶質が堆積している。その微小な領域(拡散境界層)をミクロ的に見
れば、過共晶組成になっているものと思われる。Fig. 2-14(c)に示すように、Fe-
C系の状態図における過共晶側の液相線(安定系)は右上がりである。今、微小な
領域は過共晶組成になったことから、その液相線温度は Fig. 2-14(c)に示したよ
うに、初期温度 T0からΔT だけ上昇した温度ということになる。このΔT は、
溶質が固液界面に堆積した量ΔCに対応している。よって、Z方向の溶質の分布
が Fig. 2-14(a)の CLであることから、液相線温度の分布は Fig. 2-14(b)の曲線 TL
で示されることになる。 
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ここで、TLの傾きは、良く知られている亜共晶合金の場合 2-21)と逆向きになる
ことに注意を要する。すなわち、Fig. 2-14の(a)に示された CLの曲線と(b)に示
された TLの曲線は、いずれも右下がりの形を呈している。このことが共晶凝固
における組成的過冷の特徴のひとつと考えられる。よって、共晶セルは初期温度
T0 のままで成長しているにも関わらず、固液界面の前方の液相線温度は上昇し
ていることになる。液相線温度は堆積する溶質量ΔC により、Fig. 2-14(c)に示
した過共晶側の液相線温度 TL((2)式)に沿って変化するであろう。 
 TL = Tm - m’(1- CL)            ・・・(2) 
ここで、Tmは黒鉛の融点、m’は過共晶側の液相線温度の傾き、CLは固液界面か
ら任意の距離における溶質濃度である。 
 (1)式を(2)式に代入することにより、共晶セルの固液界面から任意の距離にお
ける液相線温度 TLとして(3)式が得られる。 
TL = Tm - m’(1- (C0 +ΔC exp (-V Z /D)) )    ・・・(3) 
 一方、実際の温度 Tqの分布は Fig. 2-14(b)に例を記入したように、勾配 Gの
直線(G > 0)で近似される((4)式)。 
 G = (dTq /dZ)Z=0              ・・・(4) 
温度勾配 G が正と考えられる理由は次の通りである。共晶セルは初晶γ相の枝
の先端部に形成されるものと考えられる。通常、熱伝導率は液相よりも固相の方
が大きい。すると、共晶セルの成長による凝固線熱は、初晶γ相の柱状デンドラ
イトを通じて砂型に流れて行くものと思われる。このため、共晶セルの固液界面
の前方の温度勾配 Gは正になるであろう。 
温度勾配 G の大きさは、w 部の共晶凝固時よりも、c 部の共晶凝固時の方が
小さくなったものと考えられる。理由は次の通りである。w部が共晶凝固した時
点(注湯開始から 72s 後)の温度勾配は 28℃/15mm であった。しかしながら、c
部が共晶凝固した時点(注湯開始から 87s 後)では 16℃/15mm と小さくなった。
これは注湯後の時間の経過により、溶湯温度が低下したことと、砂型が崩壊して
抜熱能が低下(2-43)したためであろう。 
また、Fig. 2-14(b)に示したように、共晶セルの固液界面(Z=0)は、初期温度 T0
のままで前進できるものと考えられる。これは、仮に液相線温度が実際の温度よ
りも低ければ、固液界面はその温度まで低下しなければ、前進することが困難で
あろう。しかしながら、液相線温度が実際の温度よりも高い場合であれば、過冷
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をともないながら T0のままで前進できると考えられるためである。 
組成的過冷が生じる条件は、実際の温度 Tq が液相線温度 TL よりも低いこと
である((5)式)。Fig. 2-14(b)において該当する範囲をハッチングで示した。 
 Tq < TL                  ・・・(5) 
以上より、組成的過冷は、温度勾配 G が大きい r/2 部よりも、温度勾配 G が
小さくなる c部の方が大きいものと捉えられた。 
なお、(3)式によると、組成的過冷が大きくなりやすい条件は、①V が速くな
ること、②濃化量ΔC が大きくなること、そして③拡散速度 D が小さくなるこ
とである。これらのうち、①と②は温度勾配とともに変化する。よって、本研究
で検討したものとみなせる。しかしながら、③に関しては検討を行っていない。
これに関して実際の鋳物では、固液界面の前方に、例えば溶存酸素や溶存水素あ
るいは溶存硫黄などが存在するならば、炭素原子の拡散速度 D は小さくなるも
のと考えられる。よって、組成的過冷が大きくなる可能性が示唆される。これに
関しては、今後の研究の課題としたい。 
A 型黒鉛は、多くの核が生成して、比較的遅い V で共晶セルが成長した場合
に生じるとされている(2-12)、(2-33)。r/2部はこれに該当したのであろう。他方、
D 型黒鉛は、①少ない核から比較的速い V で成長した場合、あるいは②核が多
いにも関わらず、比較的速い V で成長した場合のどちらかであろう。これらの
うち、溶湯性状の変化(2-16)として認識される D 型黒鉛は①に該当するとされ
ている(2-12)。しかしながら、本実験では同じ鋳物の r/2部において A型黒鉛が
形成されていた。このため、供試溶湯中の核数は多かったものと認識される。よ
って、c 部おいて A 型黒鉛の周囲に D 型黒鉛が形成されていた理由は②が該当
すると考えられる。実際、c部のミクロ組織(Fig. 2-10)には、多くの A型黒鉛が
認められた。よって、多数の核が存在したものとみなすことができる。それらの
A型黒鉛の周囲には、D型黒鉛が形成されていた。このことは、共晶凝固の後期
に V が速くなったことを示唆している。その理由として、前項で議論したよう
に、組成的過冷が大きくなったことが考えられる。一般に、(6)式に示すように、
Vは熱的過冷度ΔT (=TEg -TEU)の 2乗に比例して速くなることが知られている
(2-39)。 
 ΔT∝V 1/2               ・・・(6) 
また、(7)式の関係(2-44)より、共晶黒鉛の相間隔λは V の平方根に反比例して
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狭くなる。 
 λ2V=constant              ・・・(7) 
Fig. 7 の(D)に示したような比較的相間隔λが狭い黒鉛は、D型黒鉛であること
が知られている(2-45)。これらの関係は熱的過冷の場合だけに限らず、組成的過
冷の場合にも該当するものと考えられる。このように考えることにより、c部お
いて A型黒鉛が形成された後、それらの周囲に D型黒鉛が形成された現象を説
明することができる。 
 この考えに従って鋳物全体で A 型黒鉛を得ようとするならば、多数の核を付
与した溶湯を用意した上で、w部の熱的過冷を小さくするために急冷を避け、c
部の組成的過冷をなるべく小さくするために押湯を大きくして温度勾配を大き
く保つことが肝要といえる。 
 
2.2.5. 結論 
本項では、鋳鉄鋳物の中心部に現れた D 型黒鉛の生成機構に関する解釈のひ
とつとして、組成的過冷による説明を試みた。そのために、シェルカップ内で
FC250 相当の溶湯の熱分析を行い、温度勾配を求めた。また、ミクロ組織を観
察した。 
その結果、表面部と中心部の中間に A 型黒鉛が晶出しているにも関わらず、
最終凝固部と考えられる中心部には A型黒鉛とともに D型黒鉛が晶出した。ま
た、凝固の終期ほど温度勾配は小さくなった。これらより、中心部では組成的過
冷が大きくなるものと考えた。また、組成的過冷が生じている溶湯中を成長する
共晶セルの成長速度は速くなる。よって、中心部の黒鉛形状は、組成的過冷によ
り D型になる可能性があるものと考えられた。 
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wλ(μm)
r/2
c
10.8
16.6
24.9
22.4
9.1
Graphite type
D
A
A
A
D
Inner layer
Outer layer
Inner layer
Outer layer
B
Eutectic cellPosition
Table 2-5 Graphite spacing(λ) and graphite type measured in 
“w” position, “r/2” position and “c” position.
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200μm
A
D
A
D
D
D
A
A
A
D
Fig.2-7 Microstructure of w position :B-type graphite.
The inner layer is D-type graphite, and the outer layer is A-type graphite.
40
Fig.2-8 Microstructure of intermediate portion of surface portion and 
central portion (r/2) ; A-type graphite.
200μm
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A
D
A
A
A
D
D
D
A
D
D
D
D
D
D
D
Fig.2-9 Microstructure of central portion c; A-type graphite and D-type 
graphite. Circle indicates the inner layer of the A-type graphite.
200μm
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100μm
Fig.2-10 Enlarged view of Fig.2-9. Arrows indicate the small protrusion 
of eutectic ɤ phase at tip of primary ɤ dendrite.
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Fig.2-11 Cooling curves of surface portion w and central portion c.
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Fig.2-12 Relationship between eutectic graphite spacing λ and velocity 
of eutectic solid/liquid interface V.
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Primary γ dendrite
Eutectic cell
Z0
C V
Fig.2-13 schematic drawing indicating solute pile-up of eutectic front of 
eutectic cell growing in Z direction at velocity V.
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Fig.2-14 Changes in concentration field in Z-direction due to discharge 
of solute from eutectic cell interface. CL; Solute concentration, TL; 
Liquidus temperature.
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2.3片状黒鉛鋳鉄の熱分析 
2.3.1. 緒言 
片状黒鉛鋳鉄の溶解はキュポラ及び誘導炉にて行われており、チル化傾向、引
け性、湯流れ性などの溶湯性状は、溶解方法の影響を受けるとされる（2-46）。
例えば、キュポラ溶湯は低周波炉溶湯に比べ、チルが入りにくく、引けが小さく
なるなどキュポラ溶湯の優位性が知られている。（2-46）しかし、キュポラ溶解
では、前炉による溶湯の均質化が行われているものの、誘導炉溶解よりも溶湯性
状のばらつきが発生する（2-47）。 
上記のチル化傾向、引け性、湯流れ性に関して、鋳鉄溶湯の冷却曲線を測定し
て解析した報告が多くなされているが、そのほとんどは、誘導炉溶湯の分析であ
り、キュポラ溶湯の溶湯分析を行った例は少ない（2-23、48、49）。そのため、
製造現場でしばしば発生する溶湯起因と思われる不良の対策をする上で、キュ
ポラ溶湯の溶湯性状を分析、評価を行うことが必要である。特に、鋳鉄の黒鉛組
織としては、A型黒鉛組織が最も望ましいとされており（2-50）、鋳鉄の製造現
場では、機械的性質に優れるこの A 型黒鉛組織を有する鋳鉄を製造するため、
炉前試験により溶湯の成分や性状の判定を迅速に行い、溶湯管理を行っている
（2-51）。 
本研究では、この A 型黒鉛組織が得られる溶湯性状を定量化するために、炉
前試験の板チル試験と、冷却曲線の測定を併用しキュポラ溶湯の性状分析を行
い基本的なデータを収集することを目的とした。 
 
2.3.2. 実験方法 
溶湯はキュポラより出湯、その後約 10分前炉に保持された溶湯を前炉から C
系接種材 0.05%と共に取鍋に移して元湯とした。 Fig.2-1（a）に示した、φ30
シェルカップにひしゃくで約 1653K の溶湯を注湯した。鋳造した合金試料は、
元湯と、それに Fe-Si 系または、C 系接種剤にて接種を行った溶湯を用いて作
製した。Fe-Si 接種の添加量は溶湯重量の 0.1%と 0.5%、C 系接種の添加量は
0.1％とした。試料は以後 Base材、0.1Si材、0.5Si材、0.1C材と称す。Table2-
6に本実験で使用した元湯の化学組成を示す。Table 2-7に本実験で使用した接
種剤の化学組成を示す。注湯後の温度データの収集は 0.5秒間隔で測定し、注湯
後 1073K以下になるまで記録した。冷却曲線の測定と平行し、同じ溶湯で板チ
ル試験片を鋳造し、そのチル深さを測定した。 
組織観察は、冷却曲線を測定した熱電対近傍の部位から厚さ 10mmのサンプ
ルを切り出して、機械研磨を行い、黒鉛組織の観察を光学顕微鏡を用いた。熱電
対近傍の 16mm2の顕微鏡写真より A型黒鉛から E型黒鉛までの各存在割合を
求め、冷却曲線上の温度との対応を調査した。 
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 2.3.3. 実験結果 
Chen らはねずみ鋳鉄の亜共晶組成の溶湯が凝固する際の冷却曲線を測定し、
冷却曲線の変曲点に対して、初晶温度（TAL）、共晶核生成温度（TEN）、共晶過
冷温度（TEU）、共晶再輝温度（TER）、共晶凝固終了温度（TEE）を Table 2-
に示したように定義している（2-7）。亜共晶組成の片状黒鉛鋳鉄の凝固過程では、
初晶温度まで降下すると初晶オーステナイトが樹枝状に晶出し共晶温度までオ
ーステナイトの晶出、成長が続く。安定系の共晶温度に到達すると片状黒鉛とオ
ーステナイトが同時に晶出する。いわゆる共晶凝固が開始する（2-51）。よって
TEU、TERの値が黒鉛組織に関係し、この値を制御することが重要であると考
えられるため、本実験では TEU、TERに注目した。まず Base材において、TAL
を約 1438～1477K まで変化させ、TEU、TERがどのように変化するかを調査
した。その後上述の接種を添加し Base材との違いを調査した。Fig.2-15に TAL
に対する TEU、TERの変化を示す。TALが増加するにつれて、TEU、TERは
ともに低下する傾向を示した。0.1Si 材、0.5Si 材では同じ TAL では、TEU、
TER の値は Base よりも上昇したが、0.1C 材では、Base 材と同程度の値を示
した。 
鋳鉄は化学組成、冷却速度などの違いによって、凝固する際にチルが現れる。
一般的に冷却速度が速い場合、Cはセメンタイトとして晶出し、チル化組織を示
す。この性質を利用した炉前試験がチル試験である。チル試験は冷却速度を故意
につけた単純形状の鋳型に鋳込み、凝固後破面のチルの状態を測定することに
より、溶湯の炭素当量を迅速に判定し、同時に強度も推定しようとするものであ
る（2-53）。Fig.2-16に TEU、TERに対するチル深さの変化を示す。TEU、TER
が上昇するにつれて、チル深さは減少する結果となった。チル深さが減少すると
いうことは、セメンタイトの晶出量が減少し、Cが黒鉛として晶出しやすい事を
示している。 
TEU、TER の変化に対して黒鉛組織がどのように変化するかを、A～E 型の
各黒鉛形態の存在割合を測定することで調査した。Fig.2-17に Base材のミクロ
組織を示す。図中に示すように、各黒鉛の領域を区別した。片状黒鉛が均一に無
方向に配列しているものを A型黒鉛、黒鉛がバラ状に分布し（2-49）、内層と外
層に区別できるものを B型黒鉛（2-29）、細かい黒鉛が樹枝状晶間に分布してい
るものを D 型黒鉛、小片状黒鉛が樹枝状晶間に沿って分布し、配列に方向性が
あるものを E型黒鉛とした（2-50）。C型黒鉛は過共晶組成のときに現れる粗大
な初晶黒鉛であり、本実験条件では現れないと考えられる。 
Fig.2-18に TEU、TERに対する各黒鉛の存在割合を示す。TEU、TERが低
い時には、B型黒鉛や D型黒鉛が見られた。しかし接種により、TEU、TERが
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高くなると、A型黒鉛が多くみられるようになり、D型黒鉛は減少し、B型黒鉛
は見られなくなった。E型黒鉛の存在割合は TEU、TERの値に関係なくほぼ一
定であった。A型黒鉛を多く得るためには TEUを約 1420K、TERを約 1423K
以上になるように接種すれば良い。しかし、本実験よりも冷却速度が速い薄物を
製造する際には、接種量は多くなると思われる。 
本実験で黒鉛組織を観察した部位は、前述したように鋳物の最終凝固部であ
る。Base材では最終凝固部で D型黒鉛が多く見られたのに対し、0.1Si、0.5Si
材では、A型黒鉛が多くみられるようになった。この理由として、前述の 2.2に
基づけば、以下のように説明できる。共晶黒鉛の相間隔λが広い組織を A 型黒
鉛である。2.2 の(7)式によれば、λが広くなれば共晶固液界面の移動速度 V は
小さくなる。Fig.2-19に TALの変化に対する冷却速度の変化を示す。ここで冷
却速度は次式(8)を用いて算出したものである。 
 
・・・(8) 
 
Fig.2-19 によれば、冷却速度 R は TAL に依存しており、接種による R の変化
は少ないと考えられる。前述の R、温度勾配 Gと Vの関係(R=GV)によれば、元
湯と接種の Rが同程度で、Vが小さくなれば Gは大きくなる。接種により温度
勾配の変化が起きれば、Fig.2-14で示した、過冷度ΔTが小さくなり、2.2の(6)
式にあるΔT と V の関係を満たすことになる。接種により最終凝固部での温度
勾配 Gが大きくなり、移動速度 Vが小さくなったことで、共晶黒鉛相間隔λを
広くし、A型黒鉛組織となったと考えられる。 
 
2.3.4. 結言 
A型黒鉛組織が得られる溶湯性状を定量化するために、チル試験と冷却曲線の
測定、ならびに組織観察を行い以下の結果を得た。 
1) TALが上昇するにつれて、TEU、TERの値は低下した。同じ TALでは、Fe- 
Si接種によって TEU、TERが上昇したが、C系接種では Baseと同程度の
値を示した。 
2) Fe-Si接種によって TEU、TERが上昇し、チル深さが減少した。 
3) TEU、TERが上昇するにつれて、B型、D型黒鉛は減少し、A型黒鉛が増加
した。TEUは約 1420K、TERは約 1423K以上あれば良いと考えられる。 
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Cooling rate, R=
TTEE-TTAL
tTEE-tTAL
CE C Si Mn P S Mg Cu Al Ti Sn Fe
3.73～
4.12
3.06～
3.46
1.76～
2.10
0.571～
0.877
0.045～
0.060
0.065～
0.086 ＜0.001
0.052～
0.132
0.005～
0.008
0.017～
0.025
0.014～
0.020 Bal.
Inoculant Chemical composition
C inoculant-1 Si:29%,Ca:0.6%,Al:0.5%,C:58%
Fe-Si inoculant Si:75.34%,Al：1.33%,Ca：0.34%,Fe:bal.
C inoculant-2 C:96%
Table 2-7 Chemical composition of used inoculants 
Table 2-6 Chemical composition of base melts 
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第 3章 片状黒鉛鋳鉄の被削性 
 
3.1. 緒言 
第 2 章で述べたように、片状黒鉛鋳鉄は黒鉛と基地組織からなり、黒鉛形状
や基地組織は、冷却速度や化学組成によって決まる。そして、片状黒鉛鋳鉄のミ
クロ組織は、機械的性質や被削性に影響するとされている (3-1、2)。片状黒鉛鋳
鉄の用途は、自動車用、産業機械器具用部品など広く、鋳物の重量は小物から大
物まで様々である(3-3)。ほとんどの鋳鉄製部品は切削加工後に使用されるため、
製造コストの観点から切削工具の消費を抑えるには、被削性の良い材質が望ま
しい。一般的に材料の被削性は、切削抵抗、工具の逃げ面摩耗幅、仕上げ面粗さ
等で評価される (3-4、5)。片状黒鉛鋳鉄は、切削加工において切粉が黒鉛部分で
破断して連続しないので、被削性は良い材料とされている。被削性を向上させる
ためには、①高炭素にし、遊離黒鉛を大きくし多量にする、②遊離セメンタイト
を出さない様にする、③遊離フェライトを多くすると良いなどと言われている
(3-3)。一方で新谷らは、フェライト量の異なる片状黒鉛鋳鉄の被削性の評価を
行った結果、フェライト量が増加するにつれ工具摩耗は増大する結果を示した
(3-6)。これは、被削材の硬度、組織以外にも工具-被削材間の反応により Fe-Si
系化合物が生成するためと考えられている。 
 一方で鋳鉄では、一般的に接種により組織や機械的性質の改善が図られている。
その種類としては Fe-Si 系、Ca-Si 系、黒鉛系、各種元素を添加した Fe-Si 系
など様々であり(3-7)、黒鉛化への影響とこれらの接種剤との関係を熱分析によ
り研究した報告がなされている(3-8)。例えば菅野らによれば、3カップ熱分析測
定により得られた冷却曲線から求めた黒鉛化度と黒鉛形状の割合を示している。
その結果、接種により、黒鉛共晶温度とセメンタイト共晶温度の差が広がること
で黒鉛化度が大きくなり、A型黒鉛が多くなることを示した(3-8)。 
Fe-Si 系接種では、黒鉛化の効果が期待できる反面、多量に添加するとスラグ
を巻き込んだ表面欠陥が現れるなどの問題があり(3-9)、C 系接種にて代用する
ことも方法として考えられる。 
 本項では、FC250 相当の片状黒鉛鋳鉄を基合金として、一般的に使用される
Fe-Si 系接種剤とその代替である C 系接種を用いて、異なる黒鉛形状と基地組
織を持つ片状黒鉛鋳鉄を 5 種類作製し、各合金の冷却曲線の測定、ミクロ組織
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観察及び、切削試験を行って、片状黒鉛鋳鉄のミクロ組織と被削性との因果関係
を調査した。 
   
3.2. 実験方法  
 本実験で使用した FC250 相当の溶湯は 8t/hr キュポラより出湯し、10 分間、
前炉に保持された後、0.05%C系接種と共に取鍋に移して元湯とした。鋳造した
合金試料は、元湯と、それに Fe-Si 系、C 系接種剤にて接種を行った溶湯を用
いて作製した。Table 3-1に作製した試料及び Table 3-2 には本実験で使用した
接種剤の化学組成を示す。Table 3-1 中には炭素等量(C.E)も示した。接種剤の
添加量を増加させることで Cあるいは Si量を増やした。各合金試料は、 以後、
元湯である Base 材、接種剤の添加量に応じて 0.1Si 材、1Si 材、0.5C 材、
0.5C+1Si 材と称する。 Fig. 3-1 に直径 30mm、長さ 500mm の丸棒テストピ
ースの 3D 形状を示す。丸棒テストピースが 2 本得られるシェルモールド 4 つ
に 1653～1673K の溶湯を注湯して、合計 8 本のテストピースを合金毎に作製
した。4 つの内 1 つのシェルモールドにおいて、図中に示す P1、P2、P3 の 3 
点に熱電対を設置して冷却曲線を測定した。組織観察は、この冷却曲線を測定し
た熱電対近傍の部位から厚さ 10mmのサンプルを切り出して、機械研磨を行い、
黒鉛組織を光学顕微鏡を用いて行った。基地組織の観察は、上記の機械研磨した
試料をナイタール溶液で腐食して行った。硬さ測定には、ロックウェル硬さ試験
機を用い荷重 100kgで行った。硬度は Bスケールで表示した。 
 切削試験は、高速旋盤を用いて外径切削を行った。切削工具には Al2O3コーテ
ッド工具と高速度鋼(HSS)工具を用いた。以後それぞれ、アルミナコート工具、
HSS工具と称する。Fig.3-2に工具形状の詳細を示す。切削試験条件は、切削速
度 50m/min、送り速度 0.1mm/rev.、切込み 1mm で行った。試料端面から約
300mmの長さを 5回切削し、総切削距離は約 1.1kmである。切削時の主分力、
送り分力、背分力の測定を行い、切削抵抗値とした。切削試験後に、工具逃げ面
を光学顕微鏡で観察して、逃げ面摩耗幅を測定し、前述の切削抵抗値と併せて被
削性を評価した。アルミナコート工具での切削の際には、シート状 K 熱電対を
工具刃先から 4mm離したすくい面に 取り付け、切削時の刃先温度を測定した。 
  
3. 実験結果および考察  
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 Fig. 3-3 に Fig. 1 に示したテストピースの中間部 P2 で得られた Base 材と
0.5C+1Si 材の冷却曲線と微分曲線を実線と破線で示す。Chen ら (3-10)は、片
状黒鉛鋳鉄の亜共晶組成の溶湯が凝固する際の冷却曲線を測定し、冷却曲線の
変曲点に対して、TAL（初晶温度）、TEN（共晶核生成温度）、 TEU（共晶過冷
温度）、TER（共晶再輝温度）、TEE（共晶 凝固終了温度）を Table 2 に示した
ように定義しており、本実験でもそれに倣って各温度を実測した冷却曲線より
求めた。なお、各合金の冷却速度は得られた冷却曲線から TAL と TEE を求め
て、次式(1)を用いて算出した。 
 
 ・・・(1) 
 
Fig. 3-3 の 25～50s で見られるように、黒色の実線の Base 材に比較して、灰
色の実線で示す 0.5C+1Si 材は、接種により TAL は低下し、逆に 50～110s で
見られる様に TEU と TER はともに Base 材よりも高い値となった。そこで本
実験では TERに注目し、各試料の P1～P3で測定した TER と式(1)で算出した
冷却速度の関係を Fig. 3-4にまとめて示した。測定箇所の P1～P3 は図中のデ
ータ点中に 1～3 の数字で示した。例えば Base 材に注目すると、P1、P2、P3 
の順に冷却速度は低下し、TER は増加している。この傾向はほぼ 5つの合金に
見られた。さらに接種剤の添加量という観点に注目すると、添加量の多い
0.5C+1Si 材(■印)と 1Si 材(▲印)は高い TER を示し、元湯である Base 材は一
番低い TERを示した。この中間の温度域に 0.5C材と 0.1Si材が位置している。
このような傾向は、元湯と接種剤を添加した試料の冷却曲線を比較した際に見
られる一般的な傾向と一致している(3-8)ことから、今回の冷却曲線の測定は適
切であると考えられる。 
Fig.3-5にシミュレーションの結果を示す。テストピース中の最終凝固部の位
置を青色で示す。最終凝固部は P3付近に位置することが分かり、最終凝固部で
は、特異な組織となることや、巣などの欠陥の発生が予測されるため、切削試験
には P1側を用いる事が良いと考えられた。冷却曲線の実測とシミュレーション
の比較では、冷却の速い P1ではズレが生じたものの P2、P3ではおおむね一致
が見られた。シミュレーションの冷却曲線で熱電対を石英管で保護した P1、P2、
P3と熱電対の挿入が無い P4、P5、P6を比較したところ、ほぼ同じ曲線が得ら
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Cooling rate, R=
TTEE-TTAL
tTEE-tTAL
れた。このことから、1 つのシェルモールドから得られる 2 本のテストピース
は、どちらも同等の組織、性質を有していると考えられる。 
Fig. 3-6 にテストピースの中間部 P2 においてミクロ組織観察をした Base 材、
1Si 材と 0.5C+1Si 材の光学顕微鏡像を示す。上段には機械研磨のみの組織を、
下段には同じ試料をナイタールで腐食して同一箇所を観察した組織を示してい
る。Base材では、D型黒鉛が多く観察された。1Si材と 0.5C+1Si 材では、一部
に E型黒鉛がみられる場所もあったが、試料全体ではほぼ A型黒鉛が観察され
た。このような片状黒鉛の A 型と D 型の境界を Fig. 3-4 中に実線で示した。
Fig.3-6 の凝固組織からも明らかなように、接種剤を含まない Base 合金と接種
剤を添加した 4 つの合金で明瞭に区別されることが分かった。このような関係
は中江(3-11) が報告した結果とも一致している。ナイタール腐食して観察した
結果では、Base 材、1Si 材では、一部にフェライトが観察されるが、基地組織
のほとんどはパーライトであった。また、0.5C+1Si 材では黒鉛周辺にフェライ
トが増加した。これらの P2における光学顕微鏡像より、黒鉛の面積率を画像解
析ソフトを用いて測定し、その結果を Fig.3-7に示した。5つの合金を比較する
と、黒鉛の面積率は接種剤を加えない Base材が最も高い結果となった。本実験
において示した、接種剤の添加によって A 型片状黒鉛が増加したこと、ならび
に黒鉛面積率が減少したことは、例えば中村と川崎が報告(3-12)したC.E値 3.83
～4.13 での実験結果の傾向と類似していたことから、本実験に用いた各合金試 
料は、接種剤の添加の有無に関与した一般的な凝固組織を示したものと推測さ
れた。Fig.3-8にロックウェル硬さ測定の結果を示す。接種量が増加するに従い
硬さは減少した。接種量の最も多い、0.5C+1Si 材では最も硬さが低かった。 
 前述の実験方法で各合金のテストピースに対して、切削試験を行った。Fig. 3-
9 に切削抵抗の合力と逃げ面摩耗幅を測定した結果を示す。切削抵抗の合力は、
濃いグレーの棒グラフで示す HSS工具よりも、薄いグレーで示すアルミナコー
ト工具の方で高く、いずれの工具でも接種量が増加するにつれて切削抵抗の合
力は減少した。一方、工具逃げ面の摩耗幅は●印で示す HSS工具の方が、▲印
で示すアルミナコート工具よりも大きかった。どちらの工具でも、切削抵抗の合
力が一番小さい 0.5C+1Si 材で摩耗幅はもっとも大きい結果となった。 
Fig. 3-10には、アルミナコート工具の刃先にシート状の熱電対を貼り付けて切
削温度を測定し、切削抵抗の主分力と切削温度、逃げ面摩耗幅の関係をまとめた
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図を示した。切削抵抗が増加するにつれて、●印で示す切削温度は上昇したが、
▲印で示す摩耗幅は切削抵抗が小さい程大きく、切削抵抗の増加と共に減少す
る傾向が見られた。一般的に切削抵抗が高い場合、切削温度と工具摩耗は大きく
なる傾向にあることが容易に予想される。例えば、榎本と加藤の報告(3-13)では、
超硬工具でクロムモリブデン鋼を切削した際に、被削材硬度が増加するにつれ、
切削抵抗と切削温度は増加し、工具逃げ面摩耗幅も増加する結果を示している。 
そこで、工具逃げ面摩耗量と各合金のミクロ組織の関係を調べた。Fig. 3-11 に
は Fig. 3-6 の組織観察写真から求めた黒鉛、パーライトとフェライトの各相の
面積率と、アルミナコート工具と HSS 工具の逃げ面摩耗幅の関係を示す。Fig. 
3-11(a)と(c)に示したように黒鉛とフェライトの面積率が増加すると摩耗量は増
加した。しかし、Fig. 3-11(b)に示したように、パーライトの面積率が増加する
と摩耗量は減少するという逆の傾向が見られた。中江と清祐(3-2)は球状黒鉛鋳
鉄の切削において、試片を 200mm切削する毎に最大フラ ンク摩耗幅（逃げ面
摩耗量）を測定し、パーライト率と切削時間との関係を示している。例えば切削
速度 192m/min の時、5％パーライト材では摩耗量 1.0mm に達する時間は約
16min であるのに対して、切削速度 195m/min の時、95％パーライト材では、
約 2minであり、工具寿命を低下させた。このことは、本実験結果とは一致しな
い。従って本実験条件下においては、工具摩耗は接種剤の添加量の増加に伴う硬
いパーライト相の増加を主因とするとは考えにくく、別の要因を考える必要が
あると判断された。  
  新谷ら (3-6)はアルミナ+SiCw 系セラミック工具を用いて フェライト相含有
率 10vol%までの被削材では、15km 程度の工具寿命を示すが、それ以上のフェ
ライト相含有率では工具寿命は急減し、33vol%において工具寿命は 2km と極 
端に低下するという、通常論じられている被削材硬さの増大による工具寿命の
低下とは逆の傾向を示すこと、つまり本実験結果と同じくフェライト量の増加
に伴い工具摩耗が増加する傾向を報告している。その原因として、工具逃げ面摩
耗部の表面分析において、工具表面を覆う付着物がありその付着物から Fe と
SiCwの反応の可能性を指摘した。本実験条件下でも同様の反応が起こっている
かを確認するために、Base 材と 0.5C+1Si 材を切削したアルミナコート工具の
逃げ面摩耗部を SEMにて詳細に観察した。Fig.3-12にその結果を示すが、両試
料を切削した工具の表面には白いコントラストで観察される付着物が確認され
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た。これらの付着物から得られた EDS分析のプロファイルをそれぞれ示す。O、
Al、Si、Ti、Fe のピークが確認された。アルミナコート工具からはその構成元
素として O、Al、Ti、Feのピークが現れると考えられるので、この付着物は Si 
を多く含む化合物であると推察される。このような付着物が切削加工中に工具
‐被削材間で生成し、切削工具表面をひっかくことで、逃げ面摩耗を助長したと
考えられる。さらに、アルミナコート工具で切削した被削材表面に対して、グロ
ー放電発光分光(GDS)分析を行って、被削材の深さ方 向に対する元素分布を調
べた。図の横軸は時間であり、これは試料表面からの深さ方向への距離に対応し
ている。 
Fig. 3-13に示したように、Base材と 0.5C+1Si 材の Fe、Si、Al、C、Oの
各元素の GDS強度プロファイルを比較すると、被削材の表面近傍を示す短時
間側において、Base材では Alの強度が他の元素に比較して高いという傾向が
見られた。この理由として Fig. 3-10に示したように、Base材では切削温度が
他の合金に比較して高かったために、被削材表面に Alが工具より拡散したと
考えられる。先の SEM-EDS分析の結果と考え合わせると、工具からは Alが
被削材へ、被削材からは Siと Feの一部が工具表面へ拡散している可能性が推
察される。前述したように、新谷らは片状黒鉛鋳鉄をセラミック工具で切削し
た際に、工具-被削材間に FeSiが生成し、摩耗に寄与しているとしている(3-
6)。本実験でも工具‐被削材間で Fe、Al、Siを主とした反応が起こり、それ
らの元素を含む硬い金属間化合物が生成すると仮定すれば、接種剤の量が多い
合金では切削抵抗が小さくても工具摩耗が大きいという結果が得られたことが
説明できると考えられる。 
   
4. 結 言  
FC250 相当の片状黒鉛鋳鉄を基合金として、異なる黒鉛形状と基地組織を持
つ片状黒鉛鋳鉄を 5 種類作製し、それらの被削性とミクロ組織の関係について
Al2O3コーテッド工具と高速度鋼工具で切削試験を行って調べた。得られた結果
を要約すると以下の通りである。 
 1. φ30mm 丸棒テストピースの冷却曲線を測定した結果、接種量が増加する
につれて、冷却速度は遅くなり、共晶過冷温度と共晶再輝温度は上昇した。 
 2. 光学顕微鏡にてミクロ組織を観察した結果、Base 材では、D 型黒鉛が主に
観察され、接種量が増加するにつれて、A型黒鉛が多く確認された。ミクロ組織
の画像解析によって、各合金の黒鉛の面積率を測定した。5つの合金を比較する
と黒鉛の面積率は Base材が最も高い値を示した。 
 3. 切削試験の結果、切削抵抗は接種量が増加するにつれて減少し、切削工具の
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逃げ面摩耗幅は増加する傾向が見られた。 
 4. ミクロ組織と切削試験との因果関係を調べたところ、黒鉛とフェライトの面
積率が増加すると摩耗量は増加したが、パーライトの面積率が増加すると摩耗
量は減少するという逆の傾向が見られた。  
5. アルミナコートした工具の逃げ面の SEM 観察をした結果、Si を含む付着物
が観察された。このような付着物が切削加工中に生成するために、切削抵抗が低
いにもかかわらず、工具の摩耗が進行したと考えられた。 
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CE C Si Mn P S Cu Al Ti Sn Fe
Sample 
name Condition
1 3.86 3.18 2.00 0.623 0.041 0.081 0.112 0.007 0.017 0.016 Bal. Base Base melt
2 3.76 3.06 2.06 0.671 0.047 0.090 0.108 0.007 0.020 0.017 Bal. 0.1Si 0.1% Fe-Si inoculation
3 4.02 3.18 2.48 0.692 0.042 0.095 0.103 0.013 0.020 0.016 Bal. 1Si 1%  Fe-Si inoculation
4 4.07 3.40 1.97 0.769 0.041 0.076 0.089 0.008 0.018 0.012 Bal. 0.5C 0.5% C inoculation
5 4.20 3.35 2.49 0.605 0.046 0.072 0.096 0.012 0.018 0.014 Bal. 0.5C+1Si 1%Fe-Si,0.5%C inoculation
Inoculant Chemical composition
C inoculant-1 Si:29%,Ca:0.6%,Al:0.5%,C:58%
Fe-Si inoculant Si:75.34%,Al：1.33%,Ca：0.34%,Fe:bal.
C inoculant-2 C:96%
Table 3-1 Chemical composition and casting condition 
Table 3-2 Chemical composition of used inoculants 
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Fig.3-1 Casting design of φ30 rod-shaped test piece
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D1 (mm) R (mm) D2 (mm) T (mm)
HSS 12.7 0.2 5.16 4.76
Al2O3 coat. 12.7 0.8 5.16 4.76
tRD1
D2
80°
2.5
1
15°
2.5
Al2O3 coat. toolHSS tool
Fig.3-2 Detail of cutting tools
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Fig.3-3 Cooling curves and differential curves in Base and 0.5C+1Si 
alloy
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Fig.3-4 Relationship of cooling rate and TER
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Fig.3-5 Results of casting simulation
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Fig.3-6 Microstructure at P2 in Base, 1Si and 0.5C+1Si alloy
a)non-etched Base alloy, b)non-etched 1Si alloy, c)non-etched 0.5C+1Si 
alloy,d)etched Base alloy, e)etched 1Si alloy, f)etched 0.5C+1Si alloy
500μm
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Fig.3-7 Area fraction of graphite at P2  
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Fig.3-9 Results of machining test using HSS and Al2O3 coated tool
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Fig.3-10  Relationship of cutting temperature and width of flank wear to 
cutting force in  the case of using Al2O3 coated tool.
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Fig.3-11  Relationship of area fraction of each phase and width of flank 
wear1:Base alloy, 2:0.1Si alloy, 3:0.5C alloy, 4:1Si alloy, 5:0.5C+1Si 
alloy
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Fig.3-12  SEM images and results of EDS analysis of compounds on 
flank of Al2O3 coated tool
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Fig.3-13 Results of  GDS analysis on surface of test piece cut by Al2O3
coated tool. 
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第 4章 実ラインで製造した鋳鉄製品の被削性評価 
 
4.1緒言 
これまで第 2 章で鋳鉄の凝固組織の生成過程を考察し、第 3 章で鋳鉄の被削
性を凝固組織と関連付けて評価してきた。第 4 章では、㈱マツバラの生産ライ
ンで製造された製品を加工ラインで切削加工し被削性を評価する。鋳鉄の加工
現場では、切削工具の刃持ちがコストや製品仕上げ面の良否に影響するため気
にされるところである。本研究では工具逃げ面の摩耗幅を測定し、被削性を比較
した。 
 
4.2実験方法 
本実験で使用した FC250相当の溶湯は 8t/hrキュポラより出湯し、10 分間、
前炉に保持された後、0.05%C系接種と共に取鍋に移して元湯とした。鋳造した
合金試料は、元湯と、それに Fe-Si 系、C 系接種剤にて接種を行った溶湯を用
いて作製した。Table 4-1に作製した試料の化学組成を示す。使用した接種剤は
既述の第 3 章と同じ物を使用した。各合金試料は、以後、元湯である Base 材、
Fe-Si接種を 0.1%添加した 0.1Si材、C系接種を 0.5%、Fe-Si接種を 1%添加し
た 0.5C+1Si 材と称する。 Fig.4-1に鋳造方案の 3D 形状を示す。リング形状の
製品が 2つ得られる方案形状であり、合金は生型に 1653～1673Kの溶湯を注湯
して作製した。最終凝固部の位置や欠陥発生の予測の為に、鋳造シミュレーショ
ンソフト ADSTEFAN を用いて凝固解析を行った。組織観察用試料は、試料上
部端面より深さ10mm位置と試料下部端面より高さ30mm位置から厚さ10mm
となるよう切り出した。組織観察点の前者を P1、後者を P2 と以後称す。組織
観察は機械研磨を行い、黒鉛組織を光学顕微鏡を用いて行った。基地組織の観察
は、上記の機械研磨した試料をナイタール溶液で腐食して行った。 
 切削試験は、NC旋盤を用いて端面切削を行った。Fig.4-2示す試料形状となる
よう黒皮除去を行った後、試料端面より 50mm の深さまで、加工により削り落
とした。切削工具には第 3 章の切削試験で使用した Al2O3 コーテッド工具（以
後アルミナコート工具と称す）を用いた。切削速度は周速 50m/minと量産ライ
ンでの高速切削加工を想定して 300m/minの 2条件で行った。いずれの試験で、
送り速度は 0.3mm/rev.、切込みは 1mm で行った。切削試験後に、工具逃げ面
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を光学顕微鏡で観察して、逃げ面摩耗幅を測定し被削性を評価した。 
  
4.3実験結果 
第 2 章、第 3 章で鋳造シミュレーションにより、最終凝固部の発生位置の予
測を行ってきた。本章でも鋳造シミュレーションにより最終凝固部の発生位置
を確認した。Table 4-2、4-3に鋳造シミュレーションに用いた物性値を示す。溶
湯性状としては、元湯に相当する条件とした。Fig.4-3に鋳造シミュレーション
の結果を示す。固相率の変化を見たところ、堰前の試料下部端面より約 30mm
の高さに最終凝固部が来る事が分かった。 
Fig.4-4に Base材と 0.5C+1Si材のミクロ組織を示す。組織観察用の試料は、
製品の堰側、試料上端面より深さ 10mmの位置（P1）と、シミュレーション結
果より最終凝固部と予測される試料下端面より高さ 30mm の位置（P2）から、
厚さ 10mmの試料を切り出し、機械研磨後に行った。Base材の P1では、A型
黒鉛と D型黒鉛が混在する組織が観察された。P2では、A型、D 型黒鉛に加え
B 型黒鉛が観察された。0.5C+1Si 材では、P1、P2 ともに A 型黒鉛が観察され
た。基地組織観察の結果、Base材では、一部黒鉛周辺でフェライトが観られる
が、ほぼパーライト基地であった。0.5C+1Si 材では、A型黒鉛周辺にフェライ
トが多く見られた。第 3章とほぼ同様の組織を有する Base材と 0.5C+1Si 材を
作製する事が出来たと考えられる。 
Fig.4-5に各試料のロックウェル硬さを示す。Base材と 0.1Si 材で同等の硬さ
を示し、0.5C+1Si 材では、これらよりもさらに低い硬さを示した。ミクロ組織
と材料硬度ともに、第 3 章で用いた試料とほぼ同等の性質を有する試料を作製
できたと考えられる。 
Fig.4-6に 50m/min、300m/minの切削試験後の工具逃げ面の光学顕微鏡像を
示す。50m/min での切削では Base材では、境界摩耗の痕が見られ、0.5C+1Si
材では見られなかった。摩耗幅を比較すると Base 材、0.1Si 材よりも被削材硬
度が低い 0.5C+1Si 材の方が大きい結果となった。300m/minの切削では、境界
摩耗は見られず、摩耗幅は 50m/min の時と同様に 0.5C+1Si 材の方が大きい結
果となった。0.5C+1Si 材において、第 3章同様に被削材硬度は低いものの工具
摩耗幅が大きくなる結果となった。そこでアルミナコート工具逃げ面を SEMに
より観察し付着物の有無を確認した。Fig.4-7 に工具逃げ面の SEM 像を示す。
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0.5C+1Si 材では、図中に白矢印で示すように、Base材よりも多く逃げ面に付着
物が存在し、EDS分析の結果、Siを含む化合物であることが分かった。この結
果より、0.5C+1Si 材において、今回切削実験でも第 3章の結果同様に、Siを含
む化合物の生成が、工具摩耗に寄与したと考えられる。 
工具-被削材間で生成する化合物の反応式を考察した。Fig.4-8に酸化物のエリ
ンガム図を示す。切削温度を 1000℃程度と推測し(4-1)、その温度では Siが Fe
よりも酸化しやすく、SiO2となることが分かる。よって工具-被削材間で次式の
反応によって SiO2が生成していると考えられる(4-2)。 
 
Si+O2＝SiO2 
 
また、柳原と山崎によれば、Feと O2、SiO2の反応により、Fe2SiO4が生成する
ことが考えられる(4-3)。 
 
2Fe+O2+SiO2＝Fe2SiO4 
 
第 3章で 0.5C+1Si材を切削したアルミナコート工具の逃げ面においても、Si酸
化物、Fe-Si-O系の化合物と思われる付着物が確認されており、これら化合物の
生成が摩耗に寄与していると考えられる。 
そこで、静的加熱実験を行い、アルミナと鋳鉄の界面に SiO2または Fe2SiO4の
生成が起こるかを調査した。Fig.4-9a)に示したように、まず純 Alの板材にアル
ミナ粒子（住友化学工業株式会社製）を 2g乗せた。その上に機械研磨にて鏡面
に仕上げた 0.5C+1Si材を研磨面とアルミナ粒子が接するように乗せた。これら
を大気炉で 600℃、30 分の熱処理をした。熱処理後、試料を空冷し、表面をエ
タノール洗浄した。Fig.4-9 b)、c)に熱処理前と、熱処理後の表面のマクロ写真
を示す。熱処理により、試料表面が鏡面から灰色表面へと変化した。熱処理した
0.5%C+1%Si 材から集束イオンビーム(FIB)日立製 FB-2100 を用いて、断面
TEM試料を作製した。アルミナと鋳鉄界面の断面を観察するために、Fig.4-9 d)
に示すようにアルミナ粒子を含む位置でサンプリングを行った。作製した試料
を JEOL4010T 型透過型電子顕微鏡(TEM)を用いて 400keV で観察を行った。
Fig.4-10a)に試料断面の明視野像を示す。鋳鉄と思われる③の領域とアルミナ粒
子の界面に熱処理により生成したと思われる反応相が観察された。図中の①～
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③の領域でこれら反応相が何かを知るために、EDS 分析と各領域から得られた
制限視野回折図形の解析を行った。EDS 分析結果を Fig.4-10b)に示す。①の領
域からは、Feと Oが多く検出され、Fe酸化物と考えられる。領域②からは Fe、
Si、Oが多く検出され、Fe-Si-O系化合物であると考えられる。③の領域からは、
Feが多く検出され、こちらはα-Feであると考えられる。 
また②と③の領域で得られた、制限視野回折図形を解析した結果、②の領域は
Fe2SiO4であり、観察方向は[111]であった(4-4)。③の領域はα-Feであり、観察
方向は[130]であった。静的加熱実験と TEM 観察の結果より、アルミナ粒子と
鋳鉄間に Fe2SiO4 が生成することを確認した。今回熱処理及び観察では、SiO2
の生成を確認できなかったが、上述の化学反応式にある反応が起こり工具-被削
材間で、Fe2SiO4が生成し摩耗に寄与したと考えられる。 
これまでの実験結果を踏まえて、切削のモデルを作成した。Fig.4-11に切削モ
デルを示す。工具-被削材間で SiO2が生成し、さらに酸化が進むと Fe2SiO4を
生成する。これら Si系化合物が工具逃げ面とこすれたり、脱落する際に摩耗が
進行したと考えられる。 
 
4.4凝固組織と被削性改善の提案 
A型黒鉛組織は、片状黒鉛鋳鉄において、最も望ましい組織とされている。A
型黒鉛が均一に分布する良好な黒鉛組織を得るためには、第 3 章でも述べたよ
うに、共晶温度が高い溶湯性状が望ましく、特に Fe-Si 接種に伴う Si 添加によ
り改善することができると考えられる。第 3章の Fig.3-5で示したように、元湯
では D 型黒鉛が観察されたのに対し、接種をした場合、A 型黒鉛が見られる様
になったことからも有効であることは明らかである。 
また第 2 章で述べたように注湯温度を高くし、鋳型と鋳物中心部間の温度勾
配を大きくすることも熱的、組成的過冷を抑えることになり、D型黒鉛の形成を
抑制するのに有効であると考えられる。 
さらに、第 3、4 章の切削実験の結果から Si は被削材の塑性変形を抑制し、
境界摩耗を抑える効果があると考えられる。しかし、Si量を増加させることは、
Si を含む化合物を多く生成し、工具逃げ面の摩耗を増大させる。Si は鋳鉄の凝
固において Fe系炭化物の形成を抑え、黒鉛化を促進する効果があるため、不可
欠なものであるが、被削性を良くするためには、A型黒鉛が得られる適度な量に
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Si量を調整し、切削時に Siを含む化合物の生成を抑制することが重要であると
考えられる。また、切削熱により Siを酸化させないよう湿式での切削を行うな
どが凝固組織と被削性を改善する手段として考えられる。 
以上を踏まえて、被削性に優れる片状黒鉛鋳鉄を得るために、重要な項目は次
の 4つである。 
① Si 量を増やして共晶温度を高くすることで、機械的性質に優れる A 型黒鉛
組織とする。 
② 鋳型と鋳物中心部間の温度勾配を大きくすることで、組成的過冷を低減し D
型黒鉛の形成を抑制する。 
③ Si 添加によって、黒鉛化を促進することで、凝固時の Fe 炭化物の形成を抑
制し、片状黒鉛鋳鉄の被削性を改善する。 
④ 工具と被削材間での Si を含む化合物を形成するので、過剰な Si 添加は避け
る。 
 
4.5結言 
キュポラより出湯した溶湯に C 系接種した Base 材とさらに 0.1%Fe-Si 接種
をした 0.1Si 材、0.5%C系接種、1%Fe-Si接種をした 0.5C+1Si 材の 3試料を量
産ラインで製造し、切削試験をした結果以下の結果を得た。 
1. 黒鉛組織は、Base 材では D 型黒鉛と A 型黒鉛が混在する組織となり、
0.5C+1Si 材では A 型黒鉛組織となった。基地組織は、Base 材では、黒鉛の周
辺に一部フェライトが観られたが、ほぼパーライト基地であった。0.5C+1Si 材
では、黒鉛周辺に多くフェライトが観られ、これらは第 3 章の結果と類似して
いた。 
2. 硬さ測定の結果、0.5C+1Si 材よりも Base材、0.1Si材の方が硬い結果とな
った。 
3. 周速 50m/min、300m/minで切削試験を行った結果、50m/minでは、Base
材では、境界摩耗の痕が見られ、0.5C+1Si材では見られなかった。摩耗幅を比
較すると Base 材、0.1Si 材よりも被削材硬度が低い 0.5C+1Si 材の方が大きい
結果となった。300m/minの切削では、境界摩耗は見られず、摩耗幅は 50m/min
の時と同様に 0.5C+1Si 材の方が大きい結果となった。 
4. 工具逃げ面を SEM 観察した結果、0.5C+1Si 材では、多くの付着物が見ら
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れた。EDS分析の結果これらの付着物は Siを含む化合物であり、これらの化合
物が工具摩耗に寄与したと考えられる。量産ラインで製造した製品でもテスト
ピースと同様な原因によって工具摩耗が進行したと考えられる。 
5. 静的加熱実験により、鋳鉄材とアルミナ粒子界面で、Si 系化合物が生成す
ることを TEM観察より確認し、Si系生成物は Fe2SiO4であった。 
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CE C Si Mn P S Cr Ni Mo Cu Al Ti V Sn Fe
Base 3.89 3.21 2.00 0.770 0.045 0.078 0.049 0.025 0.008 0.068 0.006 0.018 0.008 0.016 Bal.
0.1Si 3.82 3.16 1.95 0.594 0.043 0.076 0.035 0.017 0.004 0.062 0.007 0.016 0.008 0.014 Bal.
0.5C+1Si 4.14 3.34 2.35 0.647 0.045 0.070 0.047 0.026 0.009 0.088 0.012 0.018 0.007 0.020 Bal.
Table 4-1 Chemical composition of samples
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Fig.4-1 3D image of casting design
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Fig.4-2 Shapes of cast and Cutting test`s sample
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TAL TER TEE
Temperature (K) 1463 1417 1397
Solid fraction 0 0.35 1
material FC250 Green
Density (g/cm3) 7.0 1.5
Thermal conductivity
(cal/cm・s・deg) 0.05 0.003
Specific heat (cal/g・deg) 0.17 0.27
Latent heat (cal/g) 50 ―
Table 4-2 Physical property.
Table 4-3 Temperature and solid fraction
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Fig.4-3 Result of casting simulation
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Fig.4-4 Microstructure of graphite and matrix
a)Bae P1 No-etched, b)Base P2 No-etched, c)Base P1 etched, d)Base 
P2 etched, e)0.5C+1Si P1 No-etched, f)0.5C+1Si P2 No-etched, 
g)0.5C+1Si P1 etched, h)0.5C+1Si P2 etched
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Fig.4-5 Rockwell hardness of samples
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Fig.4-6 Results of machining test and OM image of Flank plane
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Fig.4-7 SEM images and results of EDS analysis
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Fig.4-8 Ellingham diagram of oxides
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Specimen
Al2O3 2g
Pure-Al plate
Polished surface
30mm
Sampling region
Al2O3
a)
b) c)
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Fig.4-9 a)Schematic drawing of heat treatment, b)before heat treatment, 
c)after heat treatment, d)SIM image of surface of specimen
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Fig.4-10 a)TEM image, b)results of EDS analysis, c)SAED pattern 
from ② region, d)SAED pattern from ③ region
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Fig.4-11 models of machining in gray cast iron a)general view, 
b)enlarged view
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第 5章 総括 
 
片状黒鉛鋳鉄は、その特有の性質から産業全体で広く使用されている材料で
ある。その重量は数グラムの小物から 100 トンを超える大物まである。また肉
厚も幅広く変化している。片状黒鉛鋳鉄の諸性質は、その組織と密接に関連して
いるので、鋳造条件、化学組成、凝固速度、固相域での冷却速度などにより組織
を制御して用途に応じた特性を備えるように製造される。 
第 1章では、鋳造業界における鋳鉄の分類法、最近 10年の生産状況、溶解方
法を紹介した。そして最近特に耐熱性の優れる自動車部品として多く使用され
る FC250相当の片状黒鉛鋳鉄の品質改善において、その凝固組織、被削性が重
要である事を指摘した。 
第 2章では、大きさの異なる FC250相当の片状黒鉛鋳鉄鋳物の凝固組織の生
成過程を冷却曲線の実測とシミュレーション結果から考察した。シミュレーシ
ョンにおいて共晶温度に幅を持たせる事が重要であることを明らかにするとと
もに、最終凝固部に観られる D型黒鉛組織を組成的過冷の観点から考察した。 
大きさの異なる鋳物の冷却曲線のシミュレーションは、鋳物表面に向かうにつ
れ、実測とシミュレーションとの差異が出たが、おおよその一致が見られた。ま
た、共晶温度に温度幅を持たせることで、共晶凝固最終部付近の冷却曲線の一致
が良くなった。 
組成的過冷の観点から中心部で観察される D 型黒鉛の生成過程を考察した。
凝固の終期ほど温度勾配は小さくなり、中心部では組成的過冷が大きくなるも
のと考えた。組成的過冷が生じている溶湯中を成長する共晶セルの成長速度は
速くなるため、中心部の黒鉛形状は、組成的過冷により D 型になる可能性があ
ると考えられた。 
A型黒鉛組織が得られる溶湯性状を定量化するために、チル試験と冷却曲線の
測定、ならびに組織観察を行った。TALが上昇するにつれて、TEU、TERの値
は低下した。同じ TALでは、Fe-Si接種によって TEU、TERが上昇したが、C
系接種では Base と同程度の値を示した。TEU、TER が上昇するにつれて、B
型、D型黒鉛は減少し、A型黒鉛が増加した。TEUは約 1420K、TERは約 1423K
以上あれば良いと考えられる。 
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第 3 章では、FC250 相当の片状黒鉛鋳鉄を基合金として、異なる黒鉛形状と
基地組織を持つ片状黒鉛鋳鉄を 5 種類作製し、それらの被削性として切削抵抗
と工具の摩耗幅を測定し、黒鉛、パーライト、フェライトのミクロ組織との関係
について調査した。φ30mm 丸棒テストピースの冷却曲線を測定した結果、接
種量が増加するにつれて、冷却速度は遅くなり、共晶過冷温度と共晶再輝温度は
上昇した。光学顕微鏡にてミクロ組織を観察した結果、Base材では、D型黒鉛
が主に観察され、接種量が増加するにつれて、A型黒鉛が多く確認された。ミク
ロ組織の画像解析によって、各合金の黒鉛の面積率を測定した。5つの合金を比
較すると黒鉛の面積率は Base材が最も高い値を示した。 
 切削試験の結果、切削抵抗は接種量が増加するにつれて減少し、切削工具の逃
げ面摩耗幅は増加する傾向が見られた。ミクロ組織と切削試験との因果関係を
調べたところ、黒鉛とフェライトの面積率が増加すると摩耗量は増加したが、パ
ーライトの面積率が増加すると摩耗量は減少するという逆の傾向が見られた。
アルミナコート工具の逃げ面の SEM 観察をした結果、Si を含む付着物が観察
された。このような付着物が切削加工中に生成するために、切削抵抗が低いにも
かかわらず、工具の摩耗が進行したと考えられた。 
第 4 章では、第 2 章と第 3 章の実験結果を踏まえて、合金組成を考慮して実
ラインで製造した製品の被削性を凝固組織と関連付けて評価した。キュポラよ
り出湯した溶湯に 0.05%C 系接種した Base 材とさらに 0.1%Fe-Si 接種をした
0.1Si材、0.5%C系接種、1%Fe-Si接種をした 0.5C+1Si 材を量産ラインで製造
し、切削試験をした結果以下の結果を得た。黒鉛組織は、Base材では D型黒鉛
と A型黒鉛が混在する組織となり、0.5C+1Si材では A型黒鉛組織となった。基
地組織は、Base材では、黒鉛の周辺に一部フェライトが観られたが、ほぼパー
ライト基地であった。0.5C+1Si 材では、黒鉛周辺に多くフェライトが観られ、
これらは第 3 章の結果と類似していた。硬さ測定の結果、Base 材と 0.1Si 材で
同程度の硬さを示し、0.5C+1Si 材ではこれらよりも低い硬さを示した。周速
50m/min、300m/minで切削試験を行った結果、周速 50m/minでは、0.5C+1Si
材の方が Base材、0.1Si材よりも摩耗が大きい結果となり、周速 300m/minで
も 0.5C+1Si 材の方が摩耗が大きい結果となった。工具逃げ面を SEM観察した
結果、0.5C+1Si 材では、多くの付着物が見られた。EDS分析の結果これらの付
着物は Siを含む化合物であり、これらの化合物が工具摩耗に寄与したと考えら
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れる。静的加熱実験により、鋳鉄材とアルミナ粒子界面で、Si 系化合物が生成
することを TEM 観察より確認し、Si 系生成物は Fe2SiO4であった。量産ライ
ンでもテストピースと同様な原因によって工具摩耗が進行したと考えられる。 
第 5章は、2章から 4章までの実験結果及び考察について総括した。 
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